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Einleitung
Aufgrund der stetig wachsenden Ansprüche an Speicherkapazitäten und Zugriffszeiten in der
Informationstechnologie wurde in den letzten Jahrzehnten gezielt an der Entwicklung neuer
Konzepte zur Datenspeicherung gearbeitet. Einen wichtigen Aspekt auf diesem Gebiet der For-
schung stellt die Verknüpfung des elektronischen Transports mit den magnetischen Eigenschaf-
ten innerhalb sogenannter spin- oder magnetoelektronischer Bauteile dar. Ausgangspunkt für
diese Entwicklungen war die Entdeckung des Giant Magnetoresistance (GMR) im Jahre 1988
durch Peter Grünberg und Albert Fert. In modernen Festplattenleseköpfen sowie in Magnet-
feldsensoren werden heutzutage magnetische Informationen auf Grundlage des GMR-Effekts
ausgelesen. Darüberhinaus bildet das Prinzip des Tunneling Magnetoresistance (TMR) die Ba-
sis für magnetische Computerarbeitsspeicher in Form von MRAM-Zellen (Magnetic Random
Access Memory).
Der TMR-Effekt beruht auf dem spinabhängigen Transport von Elektronen durch eine Tun-
nelbarriere, durch die zwei ferromagnetische Elektroden voneinander getrennt werden. Dabei
können durch die parallele bzw. antiparallele Ausrichtung der Magnetisierungen der Elektroden
zueinander die logischen Zustände „0“ und „1“ dargestellt werden. Im Zuge der fortschreitenden
Erhöhung der Speicherdichten stellt die reproduzierbare Herstellung und zuverlässige Funkti-
onsweise magnetischer Speicherbausteine auf der Nanometerskala eine große Herausforderung
dar. Daher ist es von großer Bedeutung, das mikromagnetische Verhalten solcher Elemente ei-
nerseits zu verstehen, andererseits aber auch gezielt kontrollieren zu können.
Das Kapitel 1 beschäftigt sich daher mit dem Mikromagnetismus von ferromagnetischen Mi-
krostrukturen aus Fe(110) und dabei vor allem mit der Frage nach eindeutigen, reproduzierbaren
Schaltzuständen dieser Elemente. Dabei werden Untersuchungen mittels magnetischer Raster-
kraftmikroskopie in Verbindung mit mikromagnetischen Simulationen vorgestellt, die den Ein-
fluss der Form der Elemente auf deren Ummagnetisierungsverhalten und im Speziellen auf deren
remanente Magnetisierungskonfigurationen zeigen.
Die ferromagnetischen Elektroden in den heutzutage realisierten Tunnelelementen bestehen zu-
meist aus 3d-Übergangsmetallen oder deren Legierungen. Da die oben erwähnten magnetore-
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sistiven Effekte, wie GMR und TMR, direkt mit dem Grad der Spinpolarisation zusammen-
hängen, die Leitungselektronen der 3d-Übergangsmetalle aber nicht vollständig spinpolarisiert
sind, wird in den letzten Jahren verstärkt an der Erforschung hochspinpolarisierter magnetischer
Materialien gearbeitet. Eine Materialklasse, die diese Anforderungen erfüllt, stellen die halb-
metallischen Ferromagnete dar, die neben der ferromagnetischen Eigenschaft eine theoretisch
zu 100% vorhergesagte Spinpolarisation aufweisen. Neben einigen dotierten Manganaten, Dop-
pelperowskiten und Heusler-Verbindungen gehört auch Chromdioxid (CrO2) zu der Klasse der
halbmetallischen Ferromagnete.
In Kapitel 2 werden zunächst die wichtigsten physikalischen Eigenschaften halbmetallischer
Ferromagnete dargestellt. Anschließend werden die experimentellen Methoden vorgestellt, mit
denen die Spinpolarisation von Materialien bestimmt werden kann. Nach der Beschreibung der
physikalischen Eigenschaften von CrO2 befassen sich die darauffolgenden Abschnitte mit der
Herstellung dünner epitaktischer CrO2(100)-Filme und deren Charakterisierung. In diesem Zu-
sammenhang werden die strukturellen und magnetischen Eigenschaften sowie die Oberflächen-
beschaffenheit und der Grad der Spinpolarisation der Filme untersucht.
Im Abschnitt 2.7 werden die Ergebnisse vorgestellt, die bei Messungen an magnetischen Tun-
nelsystemen auf Basis einer CrO2-Bottomelektrode erzielt worden sind. Aufgrund der hohen
Spinpolarisation von CrO2 sind in solchen Systemen weitaus höhere TMR-Effekte zu erwarten
als in Tunnelstrukturen mit zwei metallischen Elektroden. Der Abschnitt 2.8 geht auf die Mikro-
strukturierung von CrO2-Transportstrukturen ein, an denen mittels magnetischer Kraftmikrosko-
pie und Magnetotransportmessungen die Domänenkonfigurationen untersucht werden. Im ab-
schließenden Abschnitt 2.9 werden die Probleme diskutiert, die bei einer möglichen Manipulati-
on von magnetischen Domänenwänden durch elektrische Strompulse in CrO2-Mikrostrukturen
auftreten. Dabei wird theoretisch erwartet, dass in hochspinpolarisierten Materialien die kri-
tische Stromdichte, bei der magnetische Domänenwände aufgrund des sogenannten Spin Tor-
que-Effekts verschoben werden können, im Vergleich zu normalen magnetischen Materialien
deutlich verringert werden kann.
VI
1 Mikromagnetische Untersuchungen an Fe(110)-Elementen
In Bezug auf den Einsatz magnetischer Elemente in magnetischen Speicherzellen sind konkrete
Aussagen über den Mikromagnetismus solcher Elemente von großer Bedeutung. Insbesondere
sind wohl definierte remanente Magnetisierungszustände in Form von homogen magnetisierten
Elementen notwendig. Nur mit solchen dipolartigen Zuständen, bei denen die effektive Magne-
tisierung der Sättigungsmagnetisierung der Elemente entspricht, kann eine eindeutige Speiche-
rung von Informationen erreicht werden. In Abbildung 1.1 ist ein derartiger magnetischer Dipol-
zustand im Vergleich mit einem entmagnetisierten Zustand schematisch dargestellt. Im entma-
gnetisierten Zustand verschwindet die effektive Magnetisierung aufgrund der Bildung von mag-
netischen Domänen innerhalb des Elements. Eine Speicherung von Informationen ist dadurch
nicht mehr möglich. In Kapitel 1.6 werden unter anderem Untersuchungen mittels magneti-
scher Rasterkraftmikroskopie in Verbindung mit mikromagnetischen Simulationen vorgestellt,
die zeigen, wie durch die Änderung der äußeren Form mikrostrukturierter Elemente die rema-
nenten Magnetisierungskonfigurationen beeinflusst und entmagnetisierte Zustände unterdrückt
werden können.
Neben den Erkenntnissen bezüglich der Domänenbildung spielt auch die gezielte Beeinflus-
sung des Ummagnetisierungsprozesses solcher Elemente eine wichtige Rolle. Die charakteris-
tischen Größen hierbei sind unter anderem die Nukleations-, Sättigungs- und Koerzitivfelder.
In [1] wurde gezeigt, dass durch gezielte Variation der Elementformen - und damit der Forman-
isotropie - der Ummagnetisierungsprozess und dabei vor allem das Koerzitivfeld maßgeschnei-
dert werden kann.
Ein wichtiger Aspekt bei den Untersuchungen an mikrostrukturierten Fe(110)-Elementen ist
der Vergleich von experimentellen Ergebnissen (magnetooptischer Kerr-Effekt im Kapitel 1.3
und magnetische Rasterkraftmikroskopie im Kapitel 1.4) mit mikromagnetischen Simulationen
(siehe Kapitel 1.5). Um die Parameter dieser Simulationen optimal an die experimentellen Vor-
aussetzungen anpassen zu können, müssen die Elemente aus einem Material mit wohl definier-
ten Eigenschaften hergestellt werden. Dies kann durch ein epitaktisches Wachstum der Schich-
ten realisiert werden, wodurch die strukturellen und die magnetischen Eigenschaften genau be-
stimmt werden können. Der Herstellungsprozess solcher Fe(110)-Schichten mittels Molekular-
strahlepitaxie wird im Kapitel 1.1 erläutert. Neben einer perfekten kristallinen Eigenschaft bietet
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Abbildung 1.1: Schematische Darstellung möglicher Magnetisierungszustände ei-
nes mikromagnetischen Elements. a) Homogene Magnetisierung eines magneti-
schen Dipolzustands. Die effektive Magnetisierung entspricht der Sättigungsmag-
netisierung. b) Beim entmagnetisierten Zustand zerfällt die magnetische Struktur
in Domänen, die effektive Magnetisierung verschwindet.
das epitaktische Wachstum von dünnen Schichten auch den Vorteil von atomar glatten Oberflä-
chen. Dadurch kann gewährleistet werden, dass der zu untersuchende Ummagnetisierungspro-
zess, der ausschließlich durch die intrinsischen Materialeigenschaften sowie die Formgebung
der Elemente bestimmt werden soll, nicht durch Unregelmäßigkeiten an der Probenoberfläche
beeinflusst wird.
Über dies hinaus müssen auch die Seitenkanten der mikrostrukturierten Elemente wohl de-
finiert sein, damit die experimentell beobachteten Ummagnetisierungsvorgänge mit Hilfe der
Simulationen interpretiert werden können. Das Kapitel 1.2 befasst sich mit dem Mikrostrukturie-
rungsprozess, mit dem die Mikrostrukturen mittels Elektronenstrahllithographie in Verbindung
mit geeigneten Ätzverfahren aus der Fe(110)-Schicht erstellt wurden.
1.1 Das System Fe(110)
Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten mikromagnetischen Elemente wurden durch Mi-
krostrukturierung dünner Fe(110)-Filme erzeugt. Dazu wurde folgendes Schichtsystem mittels
Molekularstrahlepitaxie (MBE, aus dem Englischen: Molecular Beam Epitaxy) am II. Physika-
lischen Institut der RWTH Aachen hergestellt [2]:
Mo(110)[3 nm] / Fe(110)[25 nm] / Mo(110)[10 nm] / Al2O3(11¯20)-Substrat.
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Nähere Einzelheiten zum Herstellungsprozess sind in [3, 4] beschrieben. In [5] wurde nachge-
wiesen, dass bei geeigneten Substrattemperaturen Molybdän epitaktisch in (110)-Orientierung
auf einem Al2O3(11¯20)-Substrat wächst. Davon ausgehend haben Wachstumsstudien in [3,4,6]
gezeigt, dass auf dieser Mo(110)-Bufferschicht epitaktische Fe(110)-Schichten variabler Dicke
aufgedampft werden können. In diesen Arbeiten wurden darüber hinaus die Fe(110)-Filme so-
wohl hinsichtlich ihrer strukturellen und elektronischen Eigenschaften mittels Elektronenbeu-
gung (RHEED, LEED) als auch hinsichtlich der Oberflächenbeschaffenheit mittels Rastertun-
nelmikroskopie (STM, aus dem Englischen: Scanning Tunneling Microscopy) charakterisiert.
Die abschließende 3nm dicke Mo(110)-Schicht in dem oben beschriebenen Schichtsystem dient
als Schutz gegen eine Korrosion der darunterliegenden ferromagnetischen Fe(110)-Schicht.
Die STM-Untersuchungen zeigten, dass sich an der Fe(110)-Oberfläche atomar glatte Ter-
rassen ausbilden, die durch atomar hohe Stufenkanten voneinander getrennt sind. Diese Kanten
verlaufen bevorzugt entlang der in-plane [001]-Richtung des Fe(110).
Aus dem kubisch raumzentrierten Kristallgitter (bcc) von Fe(110)-Einkristallen resultiert ei-
ne kubische magnetokristalline Anisotropie, durch die eine Orientierung der Magnetisierung
entlang der kristallographischen Achsen des Gitters bevorzugt wird. Zusätzlich zu diesem mag-
netokristallinen Anteil entsteht aufgrund der Gitterfehlanpassung zwischen Molybdän und Eisen
eine magnetoelastische Anisotropie. Mit den Gitterkonstanten 3,15Å für Mo und 2,87Å für Ei-
sen ergibt sich ein Fehlpass von 8.9%. Clemens et al. [7] zeigten, dass die Fe-Schicht innerhalb
der ersten drei Monolagen stark verzerrt auf der Mo-Oberfläche wächst. Diese Verspannung wird
mit zunehmender Schichtdicke durch Ausbildung von Versetzungen abgebaut. Das anfänglich
verspannte Wachstum der Fe(110)-Schicht hat eine uniaxiale magnetoelastische Anisotropie zur
Folge, wodurch eine magnetisch leichte Achse entlang der in-plane [001]-Richtung ausgebildet
wird. Diese beiden Anisotropiekomponenten ergeben eine effektive Anisotropie eines Fe(110)-
Films, die sich folgendermaßen ausdrücken lässt:
E = (K1+Ku)sin2Θ− 34K1sin
4Θ. (1.1)
Dabei ist K1 die Anisotropiekonstante des kubischen Anteils, Ku die des uniaxialen Anteils und
Θ der Winkel zwischen der in-plane Magnetisierungsrichtung und der [001]-Richtung. Durch
Fits an magnetische Hysteresekurven von Fe(110)-Filmen mit Hilfe der Gleichung 1.1 konnten
Yu et al. [8, 9] und Thomas et al. [10] die Anisotropiekonstanten zu K1 = 6,3 ·104 J/m3 und
Ku = 3,0 ·104 J/m3 bestimmen. Dabei wurde die Austauschkonstante von A = 2,11 · 10−11 J/m
und die Sättigungsmagnetisierung von MS = 1,714 ·106 A/m angesetzt.
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Die beiden Anisotropiekomponenten führen bei dünnen Fe(110)-Filmen zu einer leichten
Magnetisierungsachse in der in-plane [001]- und zu einer harten Magnetisierungsachse in der
in-plane [1¯10]-Richtung. Aufgrund der hohen Formanisotropie dünner Filme wird der out-of-
plane-Anteil der magnetokristallinen Anisotropie stark unterdrückt. Für die in Abschnitt 1.5 nä-
her erläuterten Simulationen wird daher eine uniaxiale Anisotropie mit der effektiven Anisotro-
piekonstante K = K1+Ku = 9,3 ·104 J/m3 angesetzt, um vor allem die in-plane Magnetisierung
zu beschreiben. Die in Abbildung 1.2 dargestellten magnetischen Hysteresekurven von einem
25nm dicken Fe(110)-Film verdeutlichen dieses magnetisch anisotrope Verhalten. Das Umma-
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Abbildung 1.2: Mittels magnetooptischer Kerr-Messungen aufgenommene magne-
tische Hysteresekurven eines 25nm dicken Fe(110)-Films. Das Magnetfeld wurde
in a) entlang der leichten Magnetisierungsachse (in-plane [001]) und in b) entlang
der harten Magnetisierungsachse (in-plane [1¯10]) angelegt.
gnetisierungsverhalten entlang der leichten Magnetisierungsrichtung (Abbildung 1.2 a)) zeigt
ein Umklappen der Magnetisierung innerhalb weniger Magnetfeldschritte, was zu einer nahezu
rechteckigen Hysteresekurve führt. Anhand dieser Kurve ist eine nahezu 100%ige Remanenz-
magnetisierung MR sowie ein wohl definiertes Koerzitivfeld BC bestimmbar. Im Gegensatz dazu
verschwindet bei der charakteristischen Magnetisierungskurve entlang der harten magnetischen
Achse (Abbildung 1.2 b)) bei einem Magnetfeld von 0T die zugehörige Magnetisierungskom-
ponente (MR = 0).
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1.2 Mikrostrukturierung von Fe(110)-Elementen
Die Herstellung der untersuchten Mikrostrukturen erfolgte über einen subtraktiven Strukturie-
rungsprozess, der im Detail in [11–13] beschrieben wird. Dazu wird das Verfahren der Elek-
tronenstrahllithographie in Verbindung mit einem Argon-Ionenstrahlätzprozess eingesetzt. Zu-
nächst werden die Fe(110)-Proben im Ultraschallbad in Aceton und Propanol für jeweils fünf
Minuten gereinigt. Um anhaftende Reste der organischen Lösungsmittel von der Oberfläche
zu entfernen, werden die Proben im Anschluss daran in deionisiertem Wasser gespült und mit
trockenem Stickstoff abgeblasen. Danach wird durch Schleuderbeschichtung der negative Elek-
tronenstrahllithographielack AR-N 7500.107 der Firma AllResist aufgebracht. Zur Erhöhung des
Haftvermögens wurden im Laufe dieser Untersuchungen die beiden Haftvermittler Hexame-
thyldisilaxan (HMDS) bzw. der Adhäsionspromoter AR 300-80 (AllResist) eingesetzt. In beiden
Fällen wird das komplette Ablösen der Lackschicht während des Entwicklungsprozess vermie-
den. Beide Haftvermittler werden nach einer Vorbeschleunigung (500U/min für fünf Sekunden)
mit 6000U/min für 30 Sekunden aufgeschleudert und danach für fünf Minuten bei 90°C auf
einer Heizplatte ausgebacken. Das Auftragen des Lithographielacks erfolgt nach einer Vorbe-
schleunigung (500U/min für fünf Sekunden) mit einer Geschwindigkeit von 5000U/min für
30 Sekunden. Mit diesen Parametern ergibt sich eine Lackdicke von etwa 400nm. Auch der
Lack wird für fünf Minuten bei 90°C ausgebacken.
Anschließend werden die Mikrostrukturen in einem Rasterelektronenmikroskop XL 30 der
Firma Philips in den Lithographielack geschrieben. Die Steuerung des Elektronenstrahls erfolgt
hierbei über die Software Elphy Plus FE der Firma RAITH GmbH. Folgende Belichtungspara-
meter werden gewählt:
• Hochspannung: 30kV
• Resist Sensitivity: 250µC/cm2
• Strom auf Probenteller: 0,2nA
• Working Distance: 20mm
• Writefield Size: 102,4µm
Dabei gibt die Hochspannung die Spannung zwischen Kathode und Probe an, durch die die
Elektronen beschleunigt werden. Die Resist Sensitivity stellt eine speziell auf den verwendeten
Lithographielack abgestimmte Elektronendosis dar, die ein Maß für den zur Belichtung notwen-
digen Strom ist. Der Strom auf Probenteller bezieht sich auf die Stärke des Stroms während der
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Belichtung. Die Begriffe Working Distance bzw. Writefield Size geben den Abstand zwischen
der unteren Fokussierungslinse des Rasterelektronenmikroskops und der Probe bzw. die Größe
eines quadratischen Schreibfelds an. Nach der Belichtung der Mikrostrukturen wird der Lack mit
einer auf diesen Prozess abgestimmten wässrig-alkalischen Entwicklerlösung (AR 300-47 von
AllResist) entwickelt. Durch einen abschließenden Temperschritt von einer Minute bei 90°C auf
einer Heizplatte wird der Lack weiter ausgehärtet.
Die auf diese Weise erstellte Lackmaske wird mittels eines Ar+-Ionenstrahlätzprozesses in den
Fe(110)-Film übertragen. Eine detaillierte Beschreibung der Ätzkammer und der eingesetzten
Electron Cyclotron Resonance (ECR)-Ionenstrahlquelle ist in [14, 15] zu finden. Die Ätzdau-
er wird so angepasst, dass nach Entfernung der Fe(110)-Schicht noch einige Nanometer vom
Substratmaterial abgetragen werden. Dadurch kann sichergestellt werden, dass sich kein mag-
netisches Material mehr zwischen den Mikrostrukturen befindet, was zu einer magnetischen
Kopplung der Elemente untereinander führen könnte. Durch den Beschuss mit Ar+-Ionen wird
der Lack so stark ausgehärtet, dass er nicht mit organischen Lösungsmitteln oder einer Remo-
ver-Lösung entfernt werden kann. Aus diesem Grund erfolgt die Lackentfernung durch Ver-
aschung in einem Sauerstoffplasma eines Barrelreaktors bei einer Leistung von 300W und ei-
nem Sauerstoff-Partialdruck von 133Pa für 4,5 Minuten.
Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Mikroelemente haben die Form von Rechtecken
und abgeschnittenen Ellipsen mit lateralen Abmessungen von einigen Hundert Nanometern bis
zu einigen Mikrometern. Sie sind mit ihren langen Kanten parallel zur leichten Magnetisie-
rungsachse, also entlang der in-plane [001]-Richtung des Fe(110)-Films, ausgerichtet. Dadurch
wird eine Verstärkung der Formanisotropie durch die magnetokristalline Anisotropie des Eisens
erreicht. Um die statistischen Aussagen über die auftretenden Domänenkonfigurationen zu ver-
bessern, wird für jede Elementform jeweils ein Schreibfeld der Größe 102,4µm mit den Struk-
turen ausgefüllt. Um eine gegenseitige magnetische Beeinflussung der einzelnen Elemente über
Streufeldwechselwirkungen zu verhindern, wird zwischen den Elementen ein Abstand gewählt,
der der doppelten Breite und der doppelten Länge der jeweiligen Strukturen entspricht.
1.3 Magnetooptischer Kerr-Effekt
Um den Einfluss der Form der mikrostrukturierten Fe(110)-Elemente auf deren mikromagneti-
sches Verhalten experimentell bestimmen zu können, wurden Untersuchungen mittels magne-
tischer Rasterkraftmikroskopie und magnetooptischen Kerr-Messungen (MOKE) durchgeführt.
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Während durch die magnetische Rasterkraftmikroskopie Rückschlüsse auf die remanenten Do-
mänenkonfigurationen der mikrostrukturierten Elemente gezogen werden können (siehe Kapi-
tel 1.4), kann über die MOKE-Messungen der Ummagnetisierungsprozess sowohl der konti-
nuierlichen Filme (siehe Abbildung 1.2) als auch der Mikrostrukturen untersucht werden. Mit
dieser Messmethode kann die Magnetisierung einer magnetischen Probe entlang einer bestimm-
ten Richtung in Abhängigkeit eines von außen angelegten Magnetfelds bestimmt werden. Aus
den daraus resultierenden charakteristischen Hysteresekurven können wichtige Kenngrößen der
magnetischen Filme bzw. Mikrostrukturen, wie z. B. Schalt-, Nukleations-, Koerzitiv- oder Sät-
tigungsfelder, ermittelt werden.
Wird linear polarisiertes Licht an der Oberfläche einer magnetisierten Probe reflektiert, so wird
die Polarisationsebene in Abhängigkeit von der Magnetisierung der Probe um einen Winkel ΘK
gedreht. Der sogenannte Kerr-Winkel ΘK wurde nach J. Kerr benannt, der diesen Effekt im Jahr
1876 [16, 17] entdeckte. Neben der Drehung der Polarisationsachse wird auch eine Änderung
des Polarisationszustands von einer linearen zu einer elliptischen Polarisation beobachtet (siehe
Abbildung 1.3). Der resultierende elliptische Zustand – die Kerr-Elliptizität ηK – wird über den
Tangens der beiden Hauptachsen der Ellipse beschrieben.
hK
QK
E
E
linear
polarisiertes
Licht
elliptisch
polarisiertes
Licht
Abbildung 1.3: Schematische Darstellung des magnetooptischen Kerr-Effekts. Der
Polarisationszustand von linear polarisiertem Licht wird bei der Reflexion an einer
magnetisierten Probe in einen elliptisch polarisierten Zustand geändert. Zusätzlich
dreht sich die Polarisationsachse um den Winkel ΘK . Die Kenngrößen des magne-
tooptischen Kerr-Effekts sind die Kerr-Elliptizität ηK und der Kerr-Winkel ΘK .
Zur Beschreibung des magnetooptischen Kerr-Effekts müssen die Reflexions- und Transmis-
sionseigenschaften von elektromagnetischer Strahlung an magnetisierter Materie betrachtet wer-
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den. Dazu wird das einfallende linear polarisierte Licht als eine Überlagerung von rechts- und
linkszirkular polarisiertem Licht dargestellt. Beide Anteile weisen bei der Reflexion eine unter-
schiedliche Phasengeschwindigkeit auf. Diese sogenannte zirkulare Doppelbrechung bewirkt,
dass sich die beiden entgegengesetzt rotierenden zirkularen Schwingungen im Medium unter-
schiedlich schnell fortpflanzen und sich beim Austritt wieder zu einer linearen Schwingung mit
gedrehter Schwingungsachse zusammensetzen. Die Änderung von linearer zu elliptischer Po-
larisation ist auf die unterschiedlichen Absorptionskoeffizienten der beiden zirkularen Schwin-
gungskomponenten innerhalb des reflektierenden Mediums zurückzuführen.
Makroskopisch können beide Effekte über die Betrachtung des Leitfähigkeitstensors σ˜ und
des Dielektrizitätstensors ε˜ beschrieben werden, der im Allgemeinen die Wechselwirkung von
Materie mit elektromagnetischer Strahlung charakterisiert [18]. Tritt zusätzlich zur Brechung
von Licht an Materie noch Absorption auf, ergibt sich der komplexe Brechungsindex zu:
n˜± = n±− ik±, (1.2)
wobei n± den reellen Brechungsindex und k± den reellen Absorptionskoeffizienten bezeichnet
(+ steht dabei für rechts- und− für linkszirkular polarisiertes Licht). Der komplexe Kerr-Winkel
˜ΘK lässt sich über
˜ΘK = ΘK − iηK = i
(
n˜+− n˜−
n˜+n˜−−1
)
(1.3)
durch den komplexen Brechungsindex darstellen. Mit der Näherung des Brechungsindexes
n˜ = n− ik ≈ 1
2
(n˜++ n˜−) (1.4)
ergibt sich folgender Zusammenhang zwischen dem Kerr-Winkel und den Nichtdiagonalelemen-
ten des Leitfähigkeitstensors:
ΘK = i
4pi
ω
σ˜xy
n˜ · (1− n˜2) . (1.5)
Da diese Tensorelemente σ˜xy näherungsweise linear von der Magnetisierung abhängen, ist somit
auch der Kerr-Winkel eine lineare Funktion der Magnetisierung M [19, 20]:
ΘK ∝ M. (1.6)
Aufgrund dieser Beziehung kann über die Messung des Kerr-Winkels die Magnetisierung der
Probe, die das Licht reflektiert, bestimmt werden. Erfolgt diese Messung in Abhängigkeit eines
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von außen angelegten Magnetfelds, kann eine magnetische Hysteresekurve aufgenommen wer-
den.
Die MOKE-Messungen an den Fe(110)-Filmen und Mikrostrukturen sowie an den CrO2-Filmen
(siehe Abschnitt 2.8.4) wurden in der longitudinalen Geometrie durchgeführt. Dabei steht - wie
in Abbildung 1.4 a) dargestellt - das äußere Magnetfeld parallel zur Probenoberfläche und liegt
in der Einfallsebene des Lichts. Dadurch ist es möglich, während des Ummagnetisierungspro-
zesses die in-plane Magnetisierungskomponente, die parallel zur Einfallsebene des Lichts liegt,
zu messen. Bei Messungen in der polaren Geometrie (Abbildung 1.4 b)) kann die out-of-plane
Komponente der Magnetisierung untersucht werden. Um Erkenntnisse über die in-plane Kom-
ponente zu gewinnen, die senkrecht zur Einfallsebene des Lichts liegt, muss die transversale
Geometrie (Abbildung 1.4 c)) realisiert werden.
b)
B
c)
B
a)
B
Abbildung 1.4: Schematische Darstellung der drei möglichen Geometrien des
Kerr-Effekts. In Abhängigkeit vom äußeren Magnetfeld und der Einfallsebene des
Lichts werden a) die longitudinale, b) die polare und c) die transversale Geometrie
unterschieden.
1.4 Magnetische Rasterkraftmikroskopie
Mit Hilfe der magnetischen Rasterkraftmikroskopie (MFM, aus dem Englischen: Magnetic
Force Microscopy) können magnetische Streufelder an der Oberfläche einer magnetisierten Pro-
be detektiert werden. Anhand dieser Streufelder können Rückschlüsse auf die magnetische Do-
mänenkonfiguration innerhalb des untersuchten Materials gezogen werden. Aufgrund der wei-
ter unten beschriebenen Funktionsweise eines magnetischen Rasterkraftmikroskops kann jedoch
nur der Gradient der z-Komponente dieser Streufelder gemessen werden. Da diese Streufelder
insbesondere bei komplizierten magnetischen Domänenkonfigurationen nicht immer eindeutig
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sind, ist die Interpretation von MFM-Messungen schwierig. Daher ist es sinnvoll, die MFM-
Bilder mit Ergebnissen aus mikromagnetischen Simulationen zu vergleichen, bei denen Domä-
nenkonfigurationen der untersuchten Strukturen theoretisch berechnet werden können. Die im
Rahmen der Untersuchung der mikromagnetischen Fe(110)-Elemente durchgeführten mikro-
magnetischen Simulationen werden im Kapitel 1.5 näher erläutert.
Das magnetische Rasterkraftmikroskop stellt eine Erweiterung des Rasterkraftmikroskops (AFM,
aus dem Englischen: Atomic Force Microscope) dar. Beim AFM wird mit einer Spitze die zu
untersuchende Oberfläche abgerastert und durch Auswertung der an jedem Punkt herrschenden
atomaren Kräfte zwischen Spitze und Oberfläche ein Topographiebild erstellt. Die AFM-Spitze,
die normalerweise aus Silizium oder Siliziumnitrid besteht, befindet sich am freien Ende ei-
nes Biegebalkens (im Folgenden mit dem englischen Begriff „Cantilever“ bezeichnet), der über
Piezo-Elemente zum Einen in Schwingung versetzt werden kann. Zum Anderen wird über diese
Piezo-Elemente während des Scanbetriebs die Höhenanpassung der Spitze, also die Änderung
der z-Komponente, gesteuert.
Ein möglicher Betriebsmodus des AFM stellt der sogenannte contact mode dar, bei dem die
Spitze im direkten mechanischen Kontakt mit der Oberfläche der Probe steht. Die topographi-
sche Information wird aus der Verbiegung des Cantilevers gezogen, indem die Verbiegung durch
Nachregelung der z-Komponente der Spitze konstant gehalten wird. Bei dieser Scanmethode
müssen hinreichend kleine Auflagekräfte (typischerweise im Bereich nN bis µN) detektierbar
sein, um eine Beschädigung der Spitze und der Probenoberfläche zu vermeiden.
Für die AFM- und MFM-Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit wurde ein NanoScope™
Scanning Probe Microscope Dimension™ 3100 der Firma Digital Instruments eingesetzt. Die
Messungen wurden im sogenannten tapping mode durchgeführt. Dabei wird die AFM-Spitze in
einem Abstand von einigen Nanometern über die Probenoberfläche gerastert, während der Canti-
lever mit seiner Resonanzfrequenz derart oszilliert, dass die Spitze die Probenoberfläche in eini-
gen Punkten leicht berührt. Nähert sich die Spitze der Probenoberfläche, so wird die Schwingung
aufgrund der bei diesen Abständen auftretenden attraktiven van der Waals-Kräfte gedämpft. Die
Elektronik des Rasterkraftmikroskops hält durch Regelung der z-Komponente der Spitze die
Schwingungsamplitude konstant, wodurch ein Höhenprofil der abgerasterten Oberfläche erstellt
wird. Da die oben genannten van der Waals-Kräfte mit r−7 vom Abstand zwischen Spitze und
Oberfläche abhängen, muss eine Scanhöhe bzw. Schwingungsamplitude von wenigen Nanome-
tern gewährleistet werden. Die Amplituden der Cantilever-Schwingung liegen im Bereich von
20nm bis 100nm.
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Abbildung 1.5: Schematische Darstellung der Laserstrahldetektion beim Raster-
kraftmikroskop (AFM).
Zur Messung der Auslenkung des Cantilevers während der Schwingung wird ein Laserstrahl
auf das freie Ende des Cantilevers fokussiert, der von dort aus über einen Spiegel auf einen
Detektor reflektiert wird. Dieser positionsempfindliche Detektor (PSD, aus dem Englischen:
Position Sensitive Detector) besteht aus zwei Photodioden, deren ausgehenden Signale von ei-
nem Differenzverstärker ausgewertet werden (siehe Abbildung 1.5). Vor der Annäherung der
Spitze an die Probe wird der Laserstrahl genau auf die Grenzlinie der beiden Photodioden A
und B justiert, so dass bei einer ungestörten Oszillation des Cantilevers ein gemitteltes Signal
von (A−B) = 0 resultiert. Nähert sich die Spitze nun der Oberfläche, so ändert sich aufgrund
der Wechselwirkung der Spitze mit den Oberflächenatomen die Auslenkung und Frequenz der
Cantilever-Schwingung. Diese Beeinflussung resultiert in einem veränderten (A−B)-Signal.
Auf diese Weise können Verbiegungen des Cantilevers von unter 1Å detektiert werden.
Für die magnetische Rasterkraftmikroskopie wird eine Spitze verwendet, die mit einem ferro-
magnetischen Material bedampft wurde. Im Rahmen dieser Arbeit wurden die MFM-Spitzen
Pointprobe® Plus MFMR-16 der Firma Nanosensors™ eingesetzt, die mit einer hartmagneti-
schen Kobalt-Legierung beschichtet sind. Neben den topographischen Informationen aufgrund
der van der Waals-Kräfte können auf diese Weise magnetische Wechselwirkungen zwischen
der magnetisierten Spitze und den magnetischen Streufeldern oberhalb der Probenoberfläche
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detektiert werden. Im Gegensatz zur AFM-Messung, die über die Detektion der Änderung der
Schwingungsamplitude erfolgt, wird die MFM-Information aus der Auswertung der Phasenver-
schiebung der Cantilever-Schwingung im Vergleich zur Anregungsfrequenz der Piezo-Elemente
gezogen.
Um die magnetische von der topographischen Information trennen zu können, werden bei
den MFM-Messungen die von der Firma Digital Instruments eingeführten Interleave- und Lift-
Mode-Prozeduren verwendet. Interleave-Modus bedeutet dabei, dass zwischen zwei Scan-Linien
im normalen Betrieb zusätzlich eine weitere Scan-Linie eingeschoben wird, bei der die Scan-
Parameter, wie Scan-Höhe, Schwingungsamplitude und -frequenz sowie die Art der Detekti-
on (Amplitude oder Phasenverschiebung) im Vergleich zu den Haupt-Scan-Linien variiert wer-
den können. In Abbildung 1.6 ist dieser Interleave-Modus in Verbindung mit dem Lift-Mode
2.Scan:
magnetische Informationå
Magnetisierung
magnetische
Streufelder
1. Scan
topographische
Information
å
Topographie
magnetische
Information
Abbildung 1.6: Schematische Darstellung des Funktionsprinzips eines magneti-
schen Rasterkraftmikroskops (MFM).
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schematisch dargestellt. In einem ersten Scan wird die Spitze über die Probe gerastert, um die
topographische Information zu erhalten. Durch Verwendung des Lift-Mode in Verbindung mit
dem Interleave-Modus wird eine zweite Messung durchgeführt, bei dem die Scan-Höhe im Ver-
gleich zum ersten Scan erhöht wird (Lift Scan Height). Bei dieser zweiten Messung fährt die
Spitze die zuvor aufgenommene topographische Linie ab, um in jedem Punkt die magnetischen
Wechselwirkungen separieren zu können. Die in Abbildung 1.6 unten dargestellte magnetische
Information, die sich durch eine attraktive oder repulsive Wechselwirkung der MFM-Spitze mit
magnetischen Streufeldern ausdrückt, wird in den MFM-Bildern als heller bzw. dunkler Kon-
trast dargestellt.
Aufgrund der magnetischen Formanisotropie liegt die Magnetisierung am Ende der MFM-Spitze
näherungsweise entlang der langen Achse der Spitze, so dass nur Streufelder detektiert werden
können, die eine senkrechte Komponente zur Probenoberfläche besitzen. Der durch diese Streu-
felder an jedem Punkt der abgerasterten Probenoberfläche erzeugte Kraftgradient bewirkt eine
Änderung der effektiven Federkonstanten des oszillierenden Cantilevers in der Form
cF = c− ∂F∂z . (1.7)
Dabei ist cF die an jedem Messpunkt wirkende effektive Federkonstante des Cantilevers, c die
Federkonstante des ungestört schwingenden Cantilevers und ∂F∂z der auf die Spitze entlang der
Schwingungsrichtung z wirkende Kraftgradient. Diese sich ändernde Federkonstante hat eine
Verschiebung der Resonanzfrequenz ω0 → ωF des Cantilevers zur Folge:
ωF = ω0
√
1− 1
c
∂F
∂z . (1.8)
Die Verschiebung der Resonanzfrequenz kann über die oben erwähnte Phasenverschiebung
detektiert und daraus der Kraftgradient der magnetischen Streufelder entlang z bestimmt werden.
1.5 Mikromagnetische Simulationen
Um zu einem besseren Verständnis der Ummagnetisierungsprozesse von Mikro- und Nanostruk-
turen zu gelangen, können diese Schaltvorgänge durch mikromagnetische Berechnungen simu-
liert und graphisch dargestellt werden.
Dazu müssen zunächst die einzelnen Energieterme betrachtet werden, durch die die Magne-
tisierungsverteilung von ferromagnetischen Systemen beeinflusst wird. Die totale Energie Etot
13
1 Mikromagnetische Untersuchungen an Fe(110)-Elementen
eines Ferromagneten setzt sich aus Beiträgen der Austausch-, der Anisotropie-, der Streufeld-
und der Zeeman-Energie zusammen:
Etot = Eex︸︷︷︸
Austausch
+ Eani︸︷︷︸
Anisotropie
+ Ed︸︷︷︸
Streu f eld
+ EH︸︷︷︸
Zeeman
. (1.9)
Der Beitrag Eex hat seinen Ursprung in der Austauschwechselwirkung, über die das Auftre-
ten des Ferromagnetismus erklärt werden kann. Der Energieterm dieses Austauschs lässt sich
durch den Überlapp der Ladungsverteilungen zweier benachbarter Atome beschreiben. Nach
dem Heisenberg-Modell ist für Ferromagnete die Austauschenergie minimal, wenn eine paral-
lele Anordnung von benachbarten magnetischen Momenten vorliegt. Eine Verkippung der Mo-
mente zueinander hat eine Erhöhung der Energie zur Folge. Existieren in einem magnetischen
System Domänenwände, in denen benachbarte magnetische Momente leicht gegeneinander ver-
kippt sind, so kann über die Austauschenergie die aufgebrachte Domänenwandenergie bestimmt
werden.
Während die Austauschwechselwirkung einen isotropen Charakter aufweist, können die Ani-
sotropieenergiebeiträge Eani durch Vorzugsrichtungen für die Einstellung der magnetischen Mo-
mente erklärt werden. Neben der magnetokristallinen Anisotropie, die durch die kristallographi-
schen Achsen des ferromagnetischen Systems bedingt wird, treten weitere Anisotropien durch
beispielsweise die äußere Form des magnetischen Systems (Formanisotropie), durch Verspan-
nungen (magnetoelastische Anisotropie) sowie durch Störstellen des magnetischen Materials
auf. Während die meisten Anisotropien aus der Spin-Bahn-Wechselwirkung resultieren, ist die
Formanisotropie auf eine Dipol-Dipol-Wechselwirkung über magnetische Streufelder zurückzu-
führen. Dieser Aspekt wird in Gleichung 1.9 durch die Streufeldenergie Ed berücksichtigt. Der
Zeeman-Energiebeitrag EH beschreibt die Wechselwirkung magnetischer Momente mit einem
äußeren Magnetfeld H. EH wird dabei minimal, wenn die Momente parallel zu H ausgerichtet
sind. Detailliertere Beschreibungen der hier erwähnten Energiebeiträge in magnetischen Mate-
rialien sind in [21, 22] zu finden.
Wirkt auf einen magnetischen Körper ein äußeres Magnetfeld, so tendiert das System dazu,
durch Änderung der Magnetisierungsverteilung die Gesamtenergie Etot zu minimieren. Das Ver-
halten der lokalen Magnetisierung ~m auf das lokal wirkende Magnetfeld He f f kann über die
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Landau-Lifshitz-Gilbert (LLG)-Bewegungsgleichung [23, 24] beschrieben werden:
∂~m
∂t =−γ
′ ~m× ~He f f − αγ ′ ~m× (~m× ~He f f ). (1.10)
Dabei berücksichtigt γ ′ über die Relation γ ′ = γ1+α2 den Einfluss des gyromagnetischen Verhält-
nisses γ und des Gilbert-Dämpfungsparameters α auf die Bewegung der Magnetisierung. Das
effektive lokale Magnetfeld He f f wird durch
~He f f =− 1µ0
∂Etot
∂~m (1.11)
bestimmt. Der erste Term in Gleichung 1.10 stellt ein Drehmoment auf die Magnetisierung ~m
dar, das durch ~He f f hervorgerufen wird, und beschreibt somit die Präzession von ~m um die
Richtung von ~He f f . Der zweite Term beschreibt Dämpfungsprozesse, wie Streuung an Spinwel-
len, Gitterdefekten oder magnetischen Verunreinigungen, die dem System Energie entziehen.
Durch Berücksichtigung dieser dissipativen Vorgänge wird eine Relaxation der Magnetisierung
in Feldrichtung ermöglicht. Damit sich nun ein mikromagnetisches Gleichgewicht einstellen
kann, muss die Bedingung ∂~m∂t = 0 erfüllt sein, was bedeutet, dass in diesem Fall die Magneti-
sierung parallel zum effektiven Feld steht.
Um das Magnetisierungsverhalten eines Festkörpers berechnen zu können, muss für jedes mag-
netische Moment dieses Festkörpers eine Bewegungsgleichung in der Form der LLG-Glei-
chung 1.10 aufgestellt werden. Aufgrund der Dipolwechselwirkung jedes einzelnen Moments
ergibt sich eine Vielzahl gekoppelter Differentialgleichungen, die nur schwer analytisch lösbar
sind. In mikromagnetischen Simulationen erfolgt die Lösung dieses Problems über die Aus-
wertung der numerischen Integration der LLG-Gleichung. Um den enormen Rechenaufwand zu
verringern, wird bei diesen Simulationen nicht jedes einzelne Atom betrachtet, sondern über eine
Finite-Elemente-Methode mehrere Atome zu einer Zelle zusammengefasst, der ein resultieren-
der Spin zugeordnet wird. Dabei muss beachtet werden, dass die Auflösung noch ausreichend
ist, um auch noch kleinere Strukturen, wie z. B. Domänenwände, darstellen zu können.
Für die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Simulationen wurde das frei verfügbare Pro-
gramm OOMMF (Object Oriented Micromagnetic Framework) des National Institute of Stan-
dards and Technology (NIST) [25] verwendet. Aufgrund des modularen Aufbaus des Programms,
dessen Source-Code frei verfügbar ist, ist eine eigene Anpassung an die zu simulierende Pro-
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blematik möglich. Weiterführende Beschreibungen der einzelnen modularen Komponenten des
OOMMF-Programms, des verwendeten mikromagnetischen Codes sowie der Daten-Ein- und
Ausgabeformen sind in [12, 13, 26] zu finden.
Als Materialparameter für die mikromagnetischen Simulationen wurden die experimentell an
Fe(110)-Filmen bestimmten Werte aus [8–10] (siehe Abschnitt 1.1) verwendet:
• Sättigungsmagnetisierung: MS = 1,714 ·106 A/m
• Anisotropiekonstante: K1+Ku = 9,3 ·104 J/m3
• Austauschkonstante: A = 2,11 ·10−11 J/m
• leichte Magnetisierungsrichtung: [001]
Der Dämpfungsfaktor α aus Gleichung 1.10 wurde dabei zu α = 1 gesetzt, was einer idea-
len Dämpfung entspricht. Da durch die Simulationen keine zeitaufgelösten Untersuchungen der
Ummagnetisierungsprozesse durchgeführt werden sollen, ist dies eine zulässige Vereinfachung,
durch die die Berechnungen der mikromagnetischen Probleme beschleunigt werden. Die Zell-
größe der finiten Elemente wurde auf den konstanten Wert von 5nm für alle drei Raumrich-
tungen festgelegt. Dadurch wird gewährleistet, dass auch Domänenwände, deren Breite im un-
tersuchten Fe(110) im Bereich von etwa 40nm liegt, mit ausreichender Genauigkeit dargestellt
werden können. Als Ausgangszustand der Simulation wurde eine homogene Magnetisierung
parallel zum anfänglich angelegten Magnetfeld von 500mT gewählt. Das Magnetfeld wurde an-
schließend in 5mT-Schritten in die Gegenrichtung gefahren. Dabei wurde ein neuer Feldschritt
erst dann gesetzt, wenn die Abbruchbedingung
|~M× ~He f f |
M2S
< 5 ·10−5
erfüllt wurde. Dies entspricht der Unterschreitung eines gewissen Winkels zwischen der Mag-
netisierung ~M und dem effektiven Magnetfeld ~He f f .
1.6 Ergebnisse
Schon eine Reihe früherer Arbeiten befasste sich mit dem Einfluss der Größe und der äuße-
ren Form mikrostrukturierter Elemente auf deren Ummagnetisierungsverhalten und deren rema-
nente Domänenkonfigurationen. So wurden vor allem rechteckige Strukturen mit unterschiedli-
chen Größen, Seitenverhältnissen und Formungen der Enden [1, 8–13, 27–44] aber auch Krei-
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se [45–50], Ringe [51–55], Ellipsen [11–13,39,41,44] und Rauten [1,11] hinsichtlich ihres form-
abhängigen Mikromagnetismus untersucht. Im Großteil der oben genannten Arbeiten wurde als
magnetisches Material entweder polykristallines Permalloy oder Kobalt eingesetzt, so dass das
mikromagnetische Verhalten der Elemente ausschließlich durch die Formanisotropie beeinflusst
wurde. Der Einsatz epitaktischer Materialien bietet die Möglichkeit, das Wechselspiel zwischen
der Formanisotropie und einer zusätzlich wirkenden magnetokristallinen Anisotropie zu unter-
suchen [1,8–10,28,47,53]. Darüber hinaus weisen epitaktische Filme eine weitaus höhere kris-
talline Qualität mit weniger strukturellen Defekten auf, so dass in epitaktischen Mikrostrukturen
der Einfluss solcher Defekte auf das mikromagnetische Verhalten minimiert wird.
In den Arbeiten von Yu et al. [8, 9] und Thomas et al. [10] wurden epitaktische Fe(110)-
Elemente untersucht, deren lange Kanten senkrecht zur magnetisch leichten Achse [001] des
Eisenfilms ausgerichtet waren. Die beiden Anisotropiebeiträge wirken dabei gegeneinander, so
dass im remanenten Zustand ausschließlich entmagnetisierte Domänenkonfigurationen in Form
von Streifendomänenmustern beobachtet wurden. Im Hinblick auf einen potentiellen Einsatz
von magnetischen Mikroelementen in Datenspeicherbausteinen muss jedoch das Auftreten sol-
cher entmagnetisierten Zustände unbedingt unterdrückt und ein eindomäniger Zustand erreicht
werden. Daher wurden in [1, 11] Fe(110)-Elemente der Größe 1,5µm× 0,5µm derart struktu-
riert, dass die Formanisotropie durch die magnetokristalline Anisotropie verstärkt wird. Dies
wurde durch das Ausrichten der langen Seitenkanten entlang der leichten Magnetisierungsach-
se des Fe(110) erreicht. Dabei wurde gezeigt, dass nach einer Vormagnetisierung entlang der
langen Kante der Elemente unabhängig von der Formgebung (Rechtecke, Ellipsen, Rauten und
Linsen) ausschließlich remanente magnetische Dipolzustände – wie in Abbildung 1.1 a) dar-
gestellt – auftreten. Die experimentellen Ergebnisse aus MOKE- und MFM-Untersuchungen
wurden dabei durch mikromagnetische Simulationen mit dem OOMMF-Code bestätigt.
Wird jedoch das Feld zur Vormagnetisierung senkrecht zur langen Kante und somit senkrecht
zur Richtung der beiden Anisotropiebeiträge angelegt, so ergeben sich in der Remanenz trotz des
Zusammenspiels der magnetokristallinen und der Formanisotropie neben eindomänigen auch
mehrdomänige Konfigurationen. Die Anzahl der Elemente mit entmagnetisierten remanenten
Zuständen (siehe Abbildung 1.1 b)) ist dabei abhängig von der äußeren Form der jeweiligen
mikrostrukturierten Elemente.
In den Abschnitten 1.6.1 und 1.6.2 wird untersucht, wie sich die Form der Elemente auf die
Ausbildung entmagnetisierter Zustände auswirkt. Zusätzlich wird auf den Einfluss der Beschaf-
fenheit der Ränder bzw. Seitenkanten und das Vorhandensein von magnetischen oder strukturel-
len Defekten auf die remanenten Domänenkonfigurationen eingegangen. Dabei wird ausschließ-
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lich der Extremfall eines unter 90° zur magnetisch leichten Achse angelegten Magnetfelds be-
trachtet. Die untersuchten Elemente haben die Form von Rechtecken und „abgeschnittenen“
Ellipsen mit unterschiedlichen Seitenlängen und Seitenverhältnissen. Die Höhe der Elemente
entspricht der Fe(110)-Schichtdicke von 25nm.
1.6.1 Rechteckige Elemente
Die im Folgenden vorgestellten Untersuchungen sollen zeigen, für welche Seitenlängen und Sei-
tenverhältnisse in rechteckigen Elementen nach einer Vormagnetisierung senkrecht zur langen
Seitenkante ausschließlich remanente eindomänige Dipolzustände auftreten.
Mikromagnetische Simulationen an Elementen mit perfekten Rändern und ohne magneti-
sche Defekte im Inneren zeigen, dass schon ab einem Seitenverhältnis von 4:1 alle untersuchten
Elemente einen dipolartigen remanenten Zustand aufweisen. In Abbildung 1.7 sind mikromag-
netische Simulationen remanenter Zustände von unterschiedlich geformten Elementen gezeigt.
Dabei geben die weiße Pfeile einen nach rechts und die schwarzen Pfeile einen nach links ori-
Ummagnetisierungsprozess: BRemanente Zustände bei B = 0T
a) 1µm 1µm´
c) 2µm 0,5µm´b) 1µm 0,5µm´
Abbildung 1.7: Mikromagnetische Simulationen verschiedener Elemente mit idea-
ler Form. Gezeigt sind die remanenten Zustände während eines Ummagnetisie-
rungsprozesses entlang der angegebenen Richtung. a) Quadrat der Größe 1µm×
1µm. b) Rechteck der Größe 1µm×0,5µm. c) Rechteck der Größe 2µm×0,5µm.
entierten Magnetisierungszustand an. Magnetisierungsanteile, die nach oben oder unten weisen,
werden durch graue Pfeile dargestellt.
Im Fall der Seitenverhältnisse 1:1 (Abbildung 1.7 a): Quadrat 1µm× 1µm) und 2:1 (Abbil-
dung 1.7 b): Rechteck 1µm× 0,5µm) zerfällt die Magnetisierungskonfiguration bei B = 0T in
vier bzw. drei Streifendomänen, in denen die Magnetisierung jeweils entlang der [001]-Richtung
des Fe(110)-Films orientiert ist. Erst bei Rechtecken mit einem Seitenverhältnis von 4:1 oder
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größer ergibt sich ein dipolartiger Zustand, wie er für ein Rechteck der Größe 2µm×0,5µm in
Abbildung 1.7 c) gezeigt ist. Solche eindomänigen Zustände werden nur dann ausgebildet, wenn
die Domänenwandenergie höher als die magnetostatische Energie aufgrund von magnetischen
Streufeldern ist.
MFM-Untersuchungen an mikrostrukturierten rechteckigen Elementen bestätigen die Ergeb-
nisse der Simulationen jedoch nur zum Teil, da selbst bei Elementen mit einem Seitenverhältnis
von 10:1 noch entmagnetisierte Zustände gemessen werden. In Abbildung 1.8 sind zwei MFM-
Aufnahmen an Rechtecken mit unterschiedlichen Seitenverhältnissen dargestellt. Die einzelnen
Ummagnetisierungsprozess: BRemanente Zustände bei B = 0T
40µm
a)
[001]
[110]
2 Dom.
3 Dom.
60µm
b)
2 Dom.
3 Dom.
Dipol
c) Dipol 2 Domänen (2 Dom.) 3 Domänen (3 Dom.)
Abbildung 1.8: MFM-Aufnahmen rechteckiger Elemente im remanenten Zustand
nach einer Vormagnetisierung entlang der angegebenen Richtung. a) Rechtecke der
Größe 4µm×2µm. b) Rechtecke der Größe 12µm×2µm. c) Schematische Darstel-
lung der MFM-Kontraste bei den unterschiedlichen Domänenkonfigurationen. Die
grauen Pfeile geben dabei die Magnetisierungsrichtung an.
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Elemente weisen an den Enden helle und dunkle Bereiche auf, die durch eine attraktive bzw.
repulsive Wechselwirkung der MFM-Spitze mit den magnetischen Streufeldern, die an den En-
den generiert werden, entstehen. In Abbildung 1.8 c) ist der Zusammenhang zwischen den un-
terschiedlichen Magnetisierungskonfigurationen und dem daraus resultierenden MFM-Kontrast
schematisch dargestellt.
Die Rechtecke der Größe 4µm× 2µm in Abbildung 1.8 a) sind im remanenten Zustand ent-
weder in ein 2-Domänen- oder in ein 3-Domänen-Muster („2 Dom.“ bzw. „3 Dom.“) zerfallen.
Zumindest das 3-Domänen-Muster kann durch die in Abbildung 1.7 b) gezeigte mikromagne-
tische Simulation eines Rechtecks mit demselben Seitenverhältnis (2:1) erklärt werden. Auch
dort zeigt der remanente Zustand drei Streifendomänen mit leicht versetzten Domänenwänden.
Weiterhin ist zu erkennen, dass sich an den Stirnflächen des Elements sogenannte Abschlussdo-
mänen gebildet haben, durch die der magnetische Fluss innerhalb der Mikrostruktur geschlos-
sen wird (flux-closure) [56]. Würden die realen, mit dem MFM untersuchten Elemente ebenfalls
solche Abschlussdomänen aufweisen, so wäre der MFM-Kontrast stark abgeschwächt. Da dies
jedoch nicht der Fall ist, muss die Ausbildung einer flux-closure-Konfiguration durch z. B. Stö-
rungen an den Seitenrändern unterdrückt werden.
Abbildung 1.8 b) zeigt, dass auch für rechteckige Elemente der Größe 12µm× 2µm kein
kollektiver eindeutiger remanenter Zustand auftritt, da die nominell gleichen Strukturen unter-
schiedliche Domänenkonfigurationen aufweisen. Neben der dipolartigen Struktur, die durch die
Simulation für Seitenverhältnisse größer als 4:1 (siehe Abbildung 1.7 c)) vorhergesagt wurde,
werden auch 2-Domänen- und 3-Domänen-Muster abgebildet. In ausführlichen MFM-Untersu-
chungen an weiteren rechteckigen Formen konnte gezeigt werden, dass keine dieser Strukturen
nach einer Vormagnetisierung senkrecht zur langen Seitenkante einen kollektiven eindomänigen
Zustand aufweist. Einzelne magnetische Dipolzustände treten bei Strukturen mit einer Breite
von 1µm erst bei einem Seitenverhältnis von 2:1 oder größer, bei Strukturen mit Breiten größer
als 1µm erst ab Seitenverhältnissen von 3:1 auf.
Der Grund für das Auftreten der verschiedenen Domänenkonfigurationen im remanenten
Zustand in den Abbildungen 1.8 a) und b) liegt in der nicht idealen Form der mikrostruktu-
rierten Elemente. Neben aufgerauten Rändern und Seitenkanten der Strukturen, was auf den
Mikrostrukturierungsprozess zurückzuführen ist, beeinflussen auch mögliche strukturelle und
magnetische Defekte innerhalb des Fe(110)-Films stark das Ummagnetisierungsverhalten. Die-
se Defekte stellen Nukleations- und Pinning-Zentren dar, an denen magnetische Domänenwände
entweder erzeugt oder festgehalten („gepinnt“) werden können.
Um den Einfluss solcher Störungen untersuchen zu können, wurden mikromagnetische Si-
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mulationen an Strukturen durchgeführt, die sowohl aufgeraute Ränder als auch vereinzelt feh-
lende Zellen im Inneren aufwiesen. Ergebnisse dieser Simulationen sind in Abbildung 1.9 für
Ummagnetisierungsprozess: BRemanente Zustände bei B = 0T
a) 1µm 0,5µm´
b) 1µm 0,5µm´
c) 2µm 0,5µm´
d) 2µm 0,5µm´
Abbildung 1.9: Mikromagnetische Simulationen rechteckiger Elemente. Gezeigt
sind die remanenten Zustände während eines Ummagnetisierungsprozesses ent-
lang der angegebenen Richtung. a) Rechteck der Größe 1µm× 0,5µm mit gestör-
ter Form. b) Rechteck der Größe 1µm× 0,5µm mit idealer Form. c) Rechteck der
Größe 2µm×0,5µm mit gestörter Form. d) Rechteck der Größe 2µm×0,5µm mit
idealer Form.
Rechtecke der Größe 1µm× 0,5µm in a) und der Größe 2µm× 0,5µm in c) dargestellt. Die
Abbildungen 1.9 b) und d) zeigen die jeweiligen Vergleiche zu den idealen Formen. Anhand
von Abbildung 1.9 a) ist zu erkennen, dass der remanente Zustand der gestörten Form ein 2-
Domänen-Muster aufweist. Durch diese Domänenkonfiguration kann der in Abbildung 1.8 a)
mit „2 Dom.“ gekennzeichnete MFM-Kontrast erklärt werden. Auch bei den Rechtecken mit
größeren Seitenverhältnissen treten in den Simulationen je nach Qualität der Formgebung unter-
schiedliche remanente magnetische Zustände auf. Während ein idealer Rand zu einem dipolarti-
gen Zustand führt (siehe Abbildung 1.9 d)), ergibt sich für die gestörte Form in Abbildung 1.9 c)
eine Mischung aus einem 2-Domänen-Muster auf der rechten Seite des Elements und einem 3-
Domänen-Muster auf der linken Seite. Entgegen der magnetischen Anisotropien zieht sich eine
Domänenwand von einem Defekt im Inneren zur Längsseite des Elements. Da diese Konfigu-
ration in einem ideal geformten Element energetisch ungünstig ist, kann ihr Ausbilden hier nur
durch hohe Pinning-Potentiale der Defekte in Inneren und an den Rändern begünstigt werden.
Derartige Domänenkonfigurationen konnten auch in MFM-Untersuchungen abgebildet werden.
Die dazugehörigen Aufnahmen sind in [12] zu finden. Anhand der Simulationen aus Abbil-
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dung 1.9 c) und d) können die verschiedenen Domänenkonfigurationen aus Abbildung 1.8 b)
(Dipol, 2-Domänen- und 3-Domänen-Muster) erklärt werden.
Neben den Untersuchungen an rechteckigen Strukturen zeigt auch der Vergleich zwischen
MFM-Aufnahmen und Simulationen an quadratischen Elementen in Abbildung 1.10 den großen
Einfluss der äußeren Form auf das magnetische Verhalten der Mikrostrukturen. Anhand der in
Ummagnetisierungsprozess: BRemanente Zustände bei B = 0T
a)
b)
c)
d)
[001]
[110]
30µm
b)
c)
d)
Abbildung 1.10: a) MFM-Aufnahme quadratischer Elemente der Größe 1,5µm×
1,5µm im remanenten Zustand nach einer Vormagnetisierung entlang der angege-
benen Richtung. b), c) und d) MFM-Aufnahmen einzelner quadratischer Elemen-
te aus a). Rechts sind mikromagnetische Simulationen von Quadraten der Größe
1µm×1µm mit idealer (unten) und gestörter Form (oben) abgebildet.
Abbildung 1.10 a) dargestellten MFM-Aufnahme wird deutlich, dass bei den Quadraten mit der
Seitenlänge 1,5µm 2-Domänen-, 3-Domänen- und auch 4-Domänen-Muster auftreten. Diese
Konfigurationen sind in den Abbildungen 1.10 b), c) und d) vergrößert dargestellt. Die Simula-
tionen auf der rechten Seite der Abbildung 1.10 wurden zwar an Elementen durchgeführt, die
mit einer Kantenlänge von 1µm kleiner sind als die experimentell untersuchten, jedoch zeigt
sich, dass durch Änderung der Form und Einbringen magnetischer Defekte die remanenten Zu-
stände der Elemente so beeinflusst werden können, dass sowohl das 2-Domänen-Muster aus
Abbildung 1.10 b) als auch das 4-Domänen-Muster aus Abbildung 1.10 d) zu erklären ist.
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Die oben dargestellten MFM-Messungen und mikromagnetischen Simulationen erfolgten aus-
schließlich mit Magnetfeldern, die senkrecht zur langen Seitenkante und somit auch senkrecht
zur leichten Magnetisierungsrichtung [001] des Fe(110)-Films angelegt wurden. Um den Ein-
fluss der Magnetfeldrichtung auf die remanenten Domänenkonfigurationen untersuchen zu kön-
nen, wurden MFM-Messungen an Rechtecken der Größe 1,5µm×0,5µm in Abhängigkeit des
Winkels, unter dem die Mikroelemente vormagnetisiert wurden, durchgeführt. Bei einer Aus-
richtung von 90° zur langen Seitenkante waren im remanenten Zustand etwa 30% der Strukturen
entmagnetisiert, d. h. diese Strukturen wiesen eine mehrdomänige Konfiguration auf. Bei einem
Winkel von 89° traten nur noch vereinzelt entmagnetisierte Zustände auf. Wurde das Magnetfeld
unter 86° angelegt, so wurden ausschließlich magnetische Dipole gemessen, d. h. alle Elemente
waren eindomänig. Das bedeutet, dass bei der Vormagnetisierung schon eine geringe Magnet-
feldkomponente entlang der leichten Magnetisierungsachse ausreicht, um das System kollektiv
in reine Dipolzustände zu bringen.
1.6.2 Abgeschnittene Ellipsen
Neben rechteckigen und quadratischen Elementen wurden im Rahmen dieser Arbeit auch Mi-
krostrukturen in Form von abgeschnittenen Ellipsen hinsichtlich ihres Mikromagnetismus un-
tersucht. Eine schematische Darstellung einer solchen Struktur ist in Abbildung 1.11 gezeigt.
Auch hier soll die Frage geklärt werden, ob es durch die Formgebung möglich ist, kollektive
remanente Dipolzustände unabhängig von der Richtung der Vormagnetisierung zu generieren.
Wie schon im Abschnitt 1.6.1 wird bei diesen Untersuchungen der Extremfall eines senkrecht
zur langen Elementachse angelegten Magnetfelds betrachtet. Bei normalen Ellipsen existieren
[001]
leichte
Magnetisierungsachse
Abbildung 1.11: Schematische Darstellung der Form einer abgeschnittenen El-
lipse. Die lange Elementachse ist entlang der leichten Magnetisierungsachse des
Fe(110)-Films ([001]) orientiert.
aufgrund des Fehlens von Ecken oder spitz zulaufenden Enden keine durch die äußere Form
vorgegebene Pinning-Zentren für Domänenwände. Dadurch ist bei Ellipsen die Tendenz zur
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Bildung entmagnetisierter remanenter Zustände geringer als bei Rechtecken, Linsen oder Rau-
ten [11]. Die Schnittkante der abgeschnittenen Ellipsen verstärkt die Formanisotropie entlang
der langen Elementachse, wodurch sich die Magnetisierung verstärkt entlang dieser Richtung
orientiert.
a) IdealeForm
Ummagnetisierungsprozess: B
b) Gestörte Form
Ummagnetisierungsprozess: B
89°
c) Gestörte Form
Ummagnetisierungsprozess: B
Abbildung 1.12: Mikromagnetische Simulationen abgeschnittener Ellipsen der
Größe 1,5µm×375nm. a) Remanenter Dipolzustand einer idealen Form nach ei-
ner Vormagnetisierung unter 90°. b) Entmagnetisierter remanenter Zustand einer
gestörten Form nach einer Vormagnetisierung unter 90°. c) Nahezu dipolartiger re-
manenter Zustand einer gestörten Form nach einer Vormagnetisierung unter 89°.
Anhand der mikromagnetischen Simulationen an abgeschnittenen Ellipsen der Größe 1,5µm×
375nm in Abbildung 1.12 ist jedoch zu erkennen, dass – wie schon für den Fall der rechteckigen
Elemente – der remanente Magnetisierungszustand stark von der Qualität der Elementränder und
der Richtung der Vormagnetisierung abhängt. In Abbildung 1.12 a) ist der remanente Zustand
einer abgeschnittenen Ellipse mit idealer Form dargestellt. Die dipolartige Magnetisierungskon-
figuration ergibt sich dadurch, dass sich die Magnetisierung im unteren Bereich der Struktur sehr
früh während des Ummagnetisierungsprozesses entlang der Schnittkante – im gezeigten Fall –
nach rechts ausrichtet. Am oberen Rand bildet sich ein magnetischer Vortex aus, der im Laufe
der Ummagnetisierung zum rechten Rand propagiert. Bei B= 0T löst sich dieser Vortex-Zustand
schließlich auf [12].
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Im Fall der gestörten Form in Abbildung 1.12 b) verschwindet dieser Vortex nicht, sondern
wird an Defekten am Rand bzw. im Innern der Struktur gepinnt und somit stabilisiert. Zusätz-
lich klappt die Magnetisierung an der Schnittkante im rechten und im linken Teil des Elements in
entgegengesetzte Richtungen. Daraus resultiert der in Abbildung 1.12 b) dargestellte, entmagne-
tisierte Zustand, der zum Einen durch die entgegengesetzt zueinander magnetisierten Bereiche
im rechten und linken Teil der Struktur und zum Anderen durch einen Vortex in der Mitte be-
stimmt wird.
Wird dieselbe gestörte Form aus Abbildung 1.12 b) unter einem Winkel vormagnetisiert, der
nur um 1° von dem Extremfall von 90° abweicht, so entsteht der in Abbildung 1.12 c) gezeigte
remanente Zustand, der bis auf einen kleinen Bereich am rechten oberen Rand einen dipolar-
tigen Charakter aufweist. Dabei wird der Vortex an einem großen inneren Defekt festgehalten.
Bei einer weiteren Verkleinerung des Winkels der Vormagnetisierung auf 87° kann das Pinning-
Potential dieser Störstelle überwunden werden, und es ergibt sich eine eindomänige remanente
Magnetisierungskonfiguration.
Neben der Qualität der Formgebung hat auch das Verhältnis der beiden Halbachsen der El-
lipse einen signifikanten Einfluss auf die remanente Magnetisierungskonfiguration. In diesem
Zusammenhang sind die in Abbildung 1.13 dargestellten mikromagnetischen Simulationen an
drei unterschiedlich geformten abgeschnittenen Ellipsen durchgeführt worden. Alle drei Ele-
mente weisen dabei eine ideale Form ohne Störungen am Rand oder im Inneren auf. Abbil-
dung 1.13 a) zeigt den remanenten Zustand einer abgeschnittenen Ellipse mit idealer Form
der Größe 1,5µm× 375nm, wie er schon in Abbildung 1.12 a) dargestellt wurde. Die leicht
unterschiedlichen Magnetisierungskonfigurationen in diesen beiden Darstellungen ist darauf
zurückzuführen, dass als Maske für die Simulationen Bitmap-Dateien mit unterschiedlichen
Auflösungen verwendet wurden. Während die remanente Magnetisierungskonfiguration in Ab-
bildung 1.13 a) einen dipolartigen Charakter zeigt, ergeben sich bei extremer Änderung des
Halbachsen-Verhältnisses entmagnetisierte Zustände.
Die in Abbildung 1.13 b) gezeigte, sehr flache abgeschnittenen Ellipse der Größe 1,5µm×
187,5nm zeigt trotz idealer Formgebung einen ähnlichen entmagnetisierten remanenten Zustand
wie die breitere Ellipse mit gestörter Form in Abbildung 1.12 b). Auch bei der flachen, idealen
Form bleibt in der Mitte der Struktur ein Vortex bestehen, der zwei entgegengesetzt zueinan-
der magnetisierte Bereiche voneinander trennt. Im Extremfall eines abgeschnittenen Kreises der
Größe 500nm× 375nm (Abbildung 1.13 c)) bildet die gesamte Magnetisierung einen Vortex
aus, der eine flux-closure-Konfiguration darstellt. Dabei ist der Vortex leicht entlang der magne-
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a)1,5µm ´ 375nm
b) 1,5µm ´ 187,5nm
c) 500nm ´ 375nm
Abbildung 1.13: Mikromagnetische Simulationen abgeschnittener Ellipsen mit
idealer Form nach einer Vormagnetisierung unter 90°. a) Remanenter Dipolzu-
stand eines Elements der Größe 1,5µm× 375nm. b) Entmagnetisierter rema-
nenter Zustand eines Elements der Größe 1,5µm× 187,5nm. c) Flux-closure-
Konfiguration eines Elements der Größe 500nm×375nm.
tisch leichten Achse des Fe(110)-Films verzerrt.
Die magnetische Domänenkonfiguration aus Abbildung 1.13 b) konnte auch experimentell
in MFM-Untersuchungen an ähnlich flachen abgeschnittenen Ellipsen nachgewiesen werden.
Abbildung 1.14 zeigt eine AFM-Aufnahme (links) und das dazugehörige MFM-Bild (rechts)
von flachen abgeschnittenen Ellipsen der Größe 1,4µm×300nm nach einer Vormagnetisierung
senkrecht zur magnetisch leichten Achse [001]. Neben dipolartigen Zuständen, die sich durch
einen hell-dunkel-Kontrast im MFM-Bild ausdrücken, zeigen die Elemente, die durch die wei-
ßen Rahmen gekennzeichnet sind, einen hell-dunkel-hell-Kontrast. Dieses MFM-Signal kann
durch die rechts neben dem MFM-Bild gezeigte mikromagnetische Simulation (siehe dazu Ab-
bildung 1.13 b)) erklärt werden. Entsprechend der Orientierung der Magnetisierungskonfigura-
tion in der Simulation stellen die hellen Bereiche im MFM-Bild magnetische Streufelder dar,
die in die Zeichenebene hineinragen. Der schwarze Bereich in der Mitte der Strukturen entsteht
durch repulsive Wechselwirkungen der MFM-Spitze mit Streufeldern, die aus der Zeichenebene
herauskommen.
Mikromagnetische Untersuchungen an Elementen in Form von Rechtecken und abgeschnitte-
nen Ellipsen zeigten, dass trotz des Zusammenspiels von magnetokristalliner und Formanisotro-
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AFM MFM[001]
[110]
[001]
[110]
Abbildung 1.14: AFM- und MFM-Aufnahmen abgeschnittener Ellipsen aus
Fe(110) der Größe 1,4µm× 300nm nach einer Vormagnetisierung senkrecht zur
magnetisch leichten Achse [001] des Fe(110)-Films. Neben dipolartigen Domänen-
konfigurationen sind innerhalb der weißen Rahmen auch entmagnetisierte Zustän-
de zu erkennen. Der hell-dunkel-hell-Kontrast dieser Elemente kann durch eine
Magnetisierungskonfiguration erklärt werden, wie sie in der mikromagnetischen
Simulation am rechten Bildrand dargestellt ist (siehe dazu Abbildung 1.13 b).
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pie nach einer Vormagnetisierung senkrecht zur magnetisch leichten Richtung kein kollektiver
eindomäniger remanenter Zustand erzeugt werden kann. Mikromagnetische Simulationen an
einzelnen Elementen mit idealen Formen zeigten zwar für abgeschnittene Ellipsen mit bestimm-
ten lateralen Dimensionen und für Rechtecke mit einem Seitenverhältnis von 4:1 und größer
remanente Dipolzustände. Jedoch wurde anhand MFM-Untersuchungen und Simulationen an
Elementen mit gestörten Formen deutlich, dass die Qualität der Ränder und die magnetische
Struktur innerhalb der Elemente einen großen Einfluss auf das Ummagnetisierungsverhalten ha-
ben. Durch aufgeraute Ränder sowie durch strukturelle und magnetische Defekte im Inneren
der Strukturen wird die Ausbildung eindomäniger remanenter Zustände bei mikrostrukturier-
ten Elementen bei einer Vormagnetisierung senkrecht zur leichten Magnetisierungsachse stark
unterdrückt.
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2 CrO2 - ein halbmetallischer Ferromagnet
2.1 Einleitung
Chromdioxid (CrO2) wird schon seit einigen Jahrzehnten als Material für magnetische Daten-
speicherung, insbesondere als Bild- und Tondatenträger in Form von Magnetbändern, einge-
setzt [57, 58]. Die Forschung an CrO2 bezog sich daher zunächst hauptsächlich auf die magne-
tischen Eigenschaften von CrO2 sowie auf die Herstellung und Optimierung von Pulverproben
und polykristallinen Filmen. Durch die Entwicklungen der letzten Jahre auf dem Gebiet der
Magneto- und Spinelektronik wuchs zunehmend das Interesse an Materialien, an denen spinab-
hängige Transportphänomene untersucht werden können. Eine Materialklasse, die neben dem
Ferromagnetismus zusätzlich auch eine hohe Spinpolarisation der Leitungselektronen aufweist,
stellen die sogenannten halbmetallischen Ferromagnete (HMF) dar, zu denen auch CrO2 zählt.
1986 wurde von Schwarz [59] eine Spinpolarisation von CrO2 von 100% an der Fermi-Kante
theoretisch vorausgesagt. In den darauffolgenden Jahren wurde dieser Wert mittels unterschied-
licher experimenteller Methoden, wie Punktkontakt-Andreev-Reflexion [60–64], Tunnelexpe-
rimenten [65] oder spinaufgelöster Photoelektronenspektroskopie [66–68], bestätigt. Aufgrund
dieser Ergebnisse stellt CrO2 ein Beispiel für hochspinpolarisierte Materialien dar, die in poten-
tiellen magneto- oder spinelektronischen Anwendungen zum Einsatz kommen können. Daher
spielt neben der Untersuchung der physikalischen Eigenschaften, wie der Kristallographie, dem
Magnetismus oder der Spinpolarisation, vor allem die Entwicklung und Optimierung der Her-
stellungsprozesse für dünne CrO2-Filme eine wichtige Rolle. Das Ziel ist dabei, phasenreine
epitaktische CrO2-Filme mit möglichst glatten Oberflächen reproduzierbar herzustellen, um so-
mit eine Grundlage zur Untersuchung von Magnetotransportphänomenen, wie den spinabhängi-
gen Transport durch Tunnelbarrieren oder die Manipulation von magnetischen Domänenwänden
durch elektrische Strompulse, zu legen.
2.2 Halbmetallische Ferromagnete
Halbmetallische Ferromagnete (HMF) zeichnen sich durch ferromagnetisches Verhalten in Ver-
bindung mit einer unüblichen elektronischen Struktur aus: Während die elektronischen Zustände
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einer Spinsorte (Spin-up oder Spin-down) an der Fermi-Energie EF besetzt sind, existiert für die
andere Spinsorte eine Energielücke bei EF . Daraus resultiert, dass der eine Spinkanal einen me-
tallischen und der andere Spinkanal einen halbleitenden Charakter aufweist. Diese Eigenschaft
wurde zuerst 1983 von de Groot et al. für auf Mangan basierenden Heusler-Legierungen ent-
deckt [69].
Bei normalen Ferromagneten, wie Eisen, Kobalt oder Nickel, spaltet das Leitungsband auf-
grund der Austauschwechselwirkung in ein Majoritäts- und ein Minoritätsladungsträgerband
auf. Die sich daraus ergebende Störung des Spingleichgewichts an der Fermi-Kante hat das
Auftreten einer sogenannten Spinpolarisation P in der Zustandsdichte zur Folge:
P =
D↑−D↓
D↑+D↓
, (2.1)
wobei D↑ und D↓ die Zustandsdichte der Spin-up (↑)- und Spin-down (↓)-Elektronen bei der
Fermi-Energie bezeichnen. Typische Werte für die Spinpolarisation von 3d-Übergangsmetallen
und ihren Verbindungen sind 25−40%. Zwar haben Nickel und Kobalt – wie in Abbildung 2.1 a)
dargestellt – komplett spinpolarisierte d-Bänder, wobei das 3d↑-Band jeweils komplett gefüllt ist
und an der Fermi-Kante nur 3d↓-Zustände vorhanden sind. Da die Fermi-Energie aber in beiden
Fällen das geringer austauschaufgespaltene, aber dennoch spinpolarisierte 4s-Band mit geringer
Zustandsdichte schneidet, ist hierbei keine 100%ige Spinpolarisation möglich.
Aus Gleichung 2.1 ist zu erkennen, dass das oben erwähnte Fehlen von Zuständen einer Spinsor-
te bei EF zu einer Spinpolarisation der HMF von 100% führen muss. Damit dieser Fall eintreten
kann, müssen die 4s- und 3d-Bänder durch Hybridisierungseffekte derart verschoben werden,
dass die Fermi-Energie nur das 3d-Band einer Spinsorte kreuzt. Eine derartige Hybridisierung
und die daraus resultierende Aufspaltung der Bänder ist nur durch einen Übergang von reinen
Elementen zu Verbindungen oder Legierungen möglich [71]. Die Abbildungen 2.1 b) und c)
zeigen die schematisch dargestellten Zustandsdichten von halbmetallischen Ferromagneten des
Typs IA (b)) und des Typs IB (c)). Bei einem HMF des Typs IA schneidet die Fermi-Energie
das 3d-Band der einen Spinsorte (hier: ↑), während das 3d-Band der ↓-Elektronen unbesetzt
ist. Beim Typ IB ist das 3d↑-Band komplett gefüllt, und die Fermi-Energie liegt innerhalb des
3d↓-Bandes. In beiden Fällen existiert zusätzlich zur Energielücke ∆↓ bzw. ∆↑ für spinerhalten-
de Anregungen eine kleinere Lücke ∆s f , die Spin-Flip-Anregungen repräsentiert. Wie später in
Abschnitt 2.4.1 näher erläutert wird, besitzt CrO2 nur zwei 3d↑-Elektronen und zählt daher zur
Klasse der HMF des Typs IA. Typische Vertreter der HMF des Typs IB sind Sr2FeMoO6 oder
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Abbildung 2.1: Schematisch dargestellte spinabhängige Zustandsdichten a) für
ein 3d-Übergangsmetall (nach [70]), b) für einen halbmetallischen Ferromag-
neten vom Typ IA und c) für einen halbmetallischen Ferromagneten vom Typ IB
(nach [71, 72]).
die Heusler-Verbindung Mn2VAl. Zur Erläuterung der Einteilung der HMF in weitere Gruppen
(Typ II - Typ V) wird auf [71, 72] verwiesen.
2.3 Messmethoden der Spinpolarisation
Zur experimentellen Bestimmung der Spinpolarisation P eines Materials sind in den letzten
Jahren verschiedene Messmethoden entwickelt worden. Dazu gehören die spinaufgelöste Pho-
toelektronenspektroskopie (PES) sowie spinabhängige Transportmessungen an Punkt- und Tun-
nelkontakten. Mit der spinaufgelösten PES kann zwar die Spinpolarisation der ausgelösten Elek-
tronen direkt gemessen werden, jedoch liegt eine geringe Energieauflösung von etwa 100meV
vor. Zusätzlich werden die orbitalen Anteile der Photoelektronen durch die Energie der einfal-
lenden Photonen gewichtet. Bei spinabhängigen Tunnelexperimenten an planaren Tunnelkon-
takten kann eine Energieauflösung von unter 1meV erreicht werden. Ein Nachteil dieser Me-
thode ist, dass die Bestimmung der Spinpolarisation nicht direkt, sondern über die Auswertung
von Leitfähigkeitsspektren, z. B. mit Hilfe des Jullièreschen Modells für Tunnelprozesse oder
über die Meservey-Tedrow-Methode (siehe dazu Abschnitt 2.3.1), erfolgt. Außerdem müssen
hohe Anforderungen an die Herstellung von Tunnelkontakten mit einer gleichförmigen oxidi-
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schen Barriere mit Dicken von 10Å bis 20Å gestellt werden. Eine experimentell weitaus weni-
ger anspruchsvolle Methode stellen Transportmessungen an Supraleiter-Metall-Punktkontakten
mittels Andreev-Reflexion dar. Auch hier wird die Spinpolarisation über die Leitfähigkeitscha-
rakteristik des Kontakts ermittelt. Im Folgenden werden die unterschiedlichen Methoden vorge-
stellt.
2.3.1 Tunnelkontakte
In Tunnelexperimenten an Schichtsystemen mit einer isolierenden Barriere (I) können entweder
zwei ferromagnetische Elektroden oder eine ferromagnetische (FM) und eine supraleitende (SL)
Elektrode eingesetzt werden.
An Tunnelkontakten, bei denen zwei ferromagnetische Elektroden durch eine dünne nicht-
magnetische und isolierende Schicht getrennt sind (siehe Abbildung 2.2), kann der sogenannte
Tunnelmagnetwiderstandseffekt (TMR, aus dem Englischen: Tunneling MagnetoResistance)
beobachtet werden. Der spinabhängige Transport von Elektronen durch ein solches Schichtsys-
tem wurde bereits 1975 von M. Jullière [73] untersucht. Er konnte zeigen, dass der Tunnelstrom
Abbildung 2.2: Schematische Darstellung ei-
ner magnetischen Tunnelzelle. Zwei ferro-
magnetische Elektroden (FM) sind durch
eine nichtmagnetische, isolierende Barriere
(ISO) getrennt. Durch die Kopplung der un-
teren Elektrode an eine antiferromagneti-
sche Schicht (AFM) können die Schaltfel-
der dieser Elektrode maßgeschneidert werden
(Exchange-bias Effekt).
durch die isolierende Barriere von der relativen Orientierung der Magnetisierungen beider Elek-
troden zueinander abhängt. Die Änderung des elektrischen Widerstands zwischen der parallelen
(p) und der antiparallelen (ap) Konfiguration normiert auf den Widerstandswert in der parallelen
Konfiguration definiert den TMR:
T MR≡ ∆R
R
=
Rap−Rp
Rp
. (2.2)
In Abbildung 2.3 ist das magnetfeldabhängige Widerstandsverhalten eines Tunnelkontakts dar-
gestellt, dessen ferromagnetische Elektroden unterschiedlich große Koerzitivfelder (BC1 und
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BC2) aufweisen. Bei hohen negativen Magnetfeldern liegt eine parallele Ausrichtung der Mag-
netisierungen beider Elektroden bezüglich des Magnetfelds vor. Wird das Magnetfeld bis zur
Koerzitivfeldstärke der unteren Elektrode (BC1) erhöht, so schaltet die Magnetisierung dieser
Elektrode um, während die obere Elektrode aufgrund ihres höheren Koerzitivfelds die ursprüng-
liche Magnetisierungsrichtung beibehält. In diesem Fall liegt eine antiparallele Magnetisierungs-
konfiguration vor, die einen höheren Tunnelwiderstand zur Folge hat. Beim Erreichen der Koer-
zitivfeldstärke der oberen Elektrode (BC2) wird diese Schicht ummagnetisiert. Aufgrund der
parallelen Ausrichtung der Magnetisierungen wird ein geringer Widerstand des Tunnelkontakts
gemessen.
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Abbildung 2.3: Schematisch dargestellter Verlauf einer TMR-Messkurve. Liegt ei-
ne antiparallele Ausrichtung der Magnetisierungen der beiden ferromagnetischen
Elektroden vor, so ist der Tunnelwiderstand über die isolierende Barriere höher als
im Fall einer parallelen Konfiguration. BC1 und BC2 bezeichnen die Koerzitivfelder
der beiden Elektroden.
In [73] wurde gezeigt, dass sich der TMR durch die Spinpolarisationen der beiden Elektro-
denmaterialien ausdrücken lässt. Unter der Annahme, dass ein spinerhaltender Tunnelprozess
vorliegt und dass die Leitfähigkeit der Majoritätselektronen (Spinkanal ↑) und die der Minori-
tätselektronen (Spinkanal ↓) proportional zur Zustandsdichte D↑,↓(EF) der jeweiligen Ladungs-
träger bei der Fermi-Energie EF ist, ergibt sich der TMR aus Gleichung 2.2 zu:
T MR≡ Rap−Rp
Rp
=
2P1P2
1−P1P2 . (2.3)
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Hierbei beschreiben P1 und P2 die Spinpolarisation der beiden ferromagnetischen Elektroden,
die für die Elektrode i wie folgt definiert ist:
Pi =
Di↑−Di↓
Di↑+Di↓
. (2.4)
Di↑ und Di↓ sind dabei die Zustandsdichten der beiden Spinkanäle an der Fermi-Energie.
Das Jullièresche Modell [73] stellt eine sehr vereinfachte Betrachtung des Tunnelprozesses
von spinpolarisierten Elektronen über eine Isolatorbarriere dar. So werden zum Beispiel wich-
tige Eigenschaften der Barriere, wie Höhe, elektronische Struktur und Breite, vernachlässigt.
Außerdem werden Grenzflächeneffekte zwischen den Elektroden und der Barriere, die sich in ei-
ner veränderten Bandstruktur des Elektrodenmaterials (kovalente Metall-Sauerstoff-Bindungen)
ausdrücken können, sowie die Rauigkeit dieser Grenzfläche nicht berücksichtigt. Für eine wei-
terführende Theorie, die den spinpolarisierten Tunnelprozess detaillierter beschreibt, sei auf [74]
und [75] verwiesen.
Ist die Spinpolarisation P1 einer ferromagnetischen Elektrode bekannt, kann aus TMR-Mes-
sungen an FM/I/FM-Systemen über die Gleichung 2.3 die Spinpolarisation P2 der anderen
Elektrode bestimmt werden. Das Hauptproblem dieser Methode besteht darin, dass in den Glei-
chungen 2.3 und 2.4 die Barriere mit ihren Auswirkungen auf die Spinpolarisation der Elek-
troden nicht berücksichtigt wird. Zusätzlich wird im Jullièreschen Modell ein komplett Spin-
erhaltender Tunnelprozess angenommen. Da bei Tunnelexperimenten aber durchaus Spin-Flip-
Prozesse in der Barriere und an den Grenzflächen auftreten, sind Experimente mit FM/I/FM-
Tunnelsystemen zur Messungen absoluter TMR-Werte und somit zur Bestimmung von Spinpo-
larisationen nicht geeignet. Weitaus sinnvoller ist es, mit derartigen Tunnelsystemen die Abhän-
gigkeit des TMR-Effekts von Parametern, wie der Barrierendicke oder der Barrierenmateriali-
en [76], zu untersuchen.
Eine effektivere Methode zur Bestimmung der Spinpolarisation stellt die Kombination einer
ferromagnetischen Elektrode (FM) mit einer zweiten Elektrode dar, die aus einem supraleiten-
den (SL) Material, wie z. B. Aluminium, besteht. Diese Technik geht auf Arbeiten von R. Me-
servey und P. M. Tedrow [77] zurück, die an Al/Al2O3/FM-Tunnelsystemen 1971 zunächst
die Spinpolarisation von Nickel [78] und 1973 die von Eisen, Kobalt, Nickel und Gadolini-
um [77,79] bestimmten. Gemessen wird dabei – wie auch im Fall einer FM/I/FM-Tunnelzelle –
die Leitfähigkeit des SL/I/FM-Tunnelkontakts in Abhängigkeit eines von außen angelegten
Magnetfelds. Das Magnetfeld induziert eine spinabhängige Zeeman-Aufspaltung der Ein-Elek-
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Abbildung 2.4: Normierte Leitfähigkeit dI/dV eines Tunnelkontakts mit einer su-
praleitenden (SL) Elektrode. ∆ bezeichnet die Energielücke im Anregungsspektrum
der supraleitenden Zustände und (dI/dV )N die Leitfähigkeit des Tunnelkontakts im
normalleitenden Regime der supraleitenden Elektrode. a) Tunneln von einem nor-
malen Metall in den SL. b) Tunneln von einem normalen Metall in den SL bei An-
liegen eines äußeren Magnetfelds. Aufgrund der Aufspaltung der Quasiteilchenzu-
stände des SL entstehen eine Spin-up (gestrichelt) und eine Spin-down (gepunktet)
Leitfähigkeit. Die durchgezogene Linie zeigt die totale Leitfähigkeit. Die Spannung
in a) und b) wird bezogen auf die Fermi-Energie des Supraleiters. c) Tunneln vom
ferromagnetischen Metall in einen SL. Dargestellt sind die Leitfähigkeiten der bei-
den Spinkanäle (gestrichelte und gepunktete Linie) sowie die totale Leitfähigkeit
(durchgezogene Linie). Die Spannung in c) wird bezogen auf die Fermi-Energie
des Ferromagneten. Nach [77] und [79].
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tronen-Zustandsdichte des Supraleiters in Spin-up- und Spin-down-Anteile, über die die Spinpo-
larisation der ferromagnetischen Elektrode detektiert werden kann.
In Abbildung 2.4 a) ist das Energiespektrum der Leitfähigkeit dI/dV einer SL/I/NM-Tun-
nelzelle (NM: normales Metall) dargestellt. Durch Anlegen einer Spannung V wird dem System
die Energie E = eV zugeführt. Ist diese Energie |eV | < ∆, so kann aufgrund von thermisch ak-
tivierten Zuständen in beiden Elektroden trotzdem ein geringer Strom fließen. Dabei ist ∆ die
Energielücke in der Zustandsdichte des Supraleiters bezogen auf die Fermi-Energie EF . Über-
steigt |eV | die Energielücke ∆, so steigt der Tunnelstrom stark an. Bei hohen Spannungen zeigt
die Leitfähigkeit einen konstanten Verlauf, der auf den normalleitenden Bereich der supraleiten-
den Elektrode zurückzuführen ist.
Meservey et al. [80] entdeckten, dass in der Quasiteilchen-Zustandsdichte des Supraleiters
durch ein von außen angelegtes Magnetfeld H eine Zeeman-Aufspaltung induziert wird. Abbil-
dung 2.4 b) zeigt diese Aufspaltung anhand der Leitfähigkeit eines SL/I/NM-Kontakts in einem
äußeren Magnetfeld. Die Größe der Zeeman-Aufspaltung beträgt 2µH∆ , wobei µ das magnetische
Moment der Elektronen beschreibt. Die gepaarten Elektronen des Supraleiters behalten zwar
ihre (k ↑,−k ↓)-Bindung bei, jedoch wird die Energie der Einzel-Elektronen in Abhängigkeit von
ihrem Spinzustand um µH angehoben bzw. abgesenkt. In der Darstellung der spinabhängigen
differentiellen Leitfähigkeit in Abbildung 2.4 b) treten daher die Peaks in dI/dV für Elektronen
mit unterschiedlichen Spins bei unterschiedlichen Energien eV auf. In dem hier beschriebenen
Fall sind aufgrund des Spingleichgewichts bei EF des normalen Metalls die Peaks für ↑ und ↓
gleich hoch. Diese Zeeman-Aufspaltung der SL-Zustände hat zur Folge, dass bei einer Energie
von eV = ∆− µH nahezu alle tunnelnden Elektronen einen Spin-up- und bei eV = −∆+ µH
einen Spin-down-Charakter aufweisen.
Aus diesem Grund wird deutlich, dass eine SL-Elektrode in Tunnelexperimenten mit einer
ferromagnetischen Elektrode als Sensor für die Spinpolarisation des ferromagnetischen Materi-
als dienen kann.
Bei Ferromagneten (FM) besteht an der Fermi-Energie ein Ungleichgewicht zwischen Spin-
up- und Spin-down-Zuständen. Dadurch sind auch die Tunnelwahrscheinlichkeiten für die bei-
den Spinkanäle unterschiedlich. Die daraus resultierende Asymmetrie der Leitfähigkeit einer
SL/I/FM-Tunnelzelle in Abhängigkeit von der angelegten Spannung ist in Abbildung 2.4 c)
dargestellt. Die Tatsache, dass der Peak bei ∆−µH höher ist als der bei−∆+µH, zeigt, dass hier
die Zustände der Spin-up-Elektronen des Ferromagneten an der Fermi-Energie dominieren und
somit diese Elektronen den Tunnelprozess tragen. Die Spinpolarisation der ferromagnetischen
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Elektrode kann über die Gleichung
P =
(σ4−σ2)− (σ1−σ3)
(σ4−σ2)+(σ1−σ3) (2.5)
mit den Beträgen der Peaks (σi) in der totalen Leitfähigkeit in Abbildung 2.4 c) bestimmt wer-
den.
Wie oben beschrieben wurde, existieren bei einem halbmetallischen Ferromagnet (HMF) an
der Fermi-Kante nur elektronische Zustände einer Spinsorte. Es wird nun angenommen, ein als
Elektrode eingesetzter HMF besitze nur Spin-up-Zustände bei EF . Bei Leitfähigkeitsmessungen
an einem solchen SL/I/HMF-Tunnelkontakt verschwinden dann die Peaks σ2 und σ4, die mit
der Leitfähigkeit der Spin-down-Elektronen verknüpft sind. Das Leitfähigkeitsspektrum ähnelt
in diesem Fall dann dem eines SL/I/NM-Kontakts, das entlang der Energieachse verschoben
ist. Die Richtung dieser Verschiebung gibt das Vorzeichen der Spinpolarisation der tunnelnden
Ladungsträger an. Bei verschwindenden σ2 und σ4 ergibt sich aus Gleichung 2.5 direkt eine
Spinpolarisation von |P|= 100%.
2.3.2 Punktkontakte
Neben der Verwendung von Tunnelschichtsystemen kann die Spinpolarisation von ferromagne-
tischen Materialien auch durch die Untersuchung des elektrischen Transports über Punktkontak-
te bestimmt werden. Bei dieser Messmethode wird zwischen metallischen und supraleitenden
Punktkontakten unterschieden.
Metallische Punktkontakte können durch Kontaktflächen auf atomarer Skala zwischen zwei
Kristalliten realisiert werden, wie sie durch Korngrenzen in gepressten Pulverproben gegeben
sind. Entscheidend für Punktkontaktmessungen ist, dass sich am Punktkontakt eine isolierende
Barriere ausbildet, über die Elektronen tunneln können. CrO2-Pulverproben bestehen beispiels-
weise aus Kristalliten mit einer Länge von etwa 300nm, die von einer 2–3nm dicken isolie-
renden Cr2O3-Schicht umgeben sind [72, 81]. Dadurch stellt die Kontaktfläche zwischen zwei
Kristalliten eine Tunnelbarriere zwischen zwei magnetisch voneinander getrennten Bereichen
dar.
Da in Pulverproben für alle Kristallite die gleiche Spinpolarisation P angenommen werden
kann, ändert sich die in Abschnitt 2.4.6 näher erläuterte Gleichung 2.3 zu
T MR =
2P2
1−P2 . (2.6)
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Über diese Beziehung kann durch Messungen des Magnetwiderstands die Spinpolarisation von
CrO2-Pulverproben abgeschätzt werden.
Neben diesen an Korngrenzen erzeugten Punktkontakten kann die Spinpolarisation eines ferro-
magnetischen Materials auch über einen Kontakt zu einer supraleitenden (SL) Spitze gemessen
werden [60, 82]. Dabei wird die Spinpolarisation des Ferromagneten (FM) über die Untersu-
chung der sogenannten Andreev-Reflexion an der FM/SL-Grenzfläche [83] bestimmt. Im Fol-
genden wird diese Methode mit PCAR (aus dem Englischen: Point Contact Andreev Reflection)
abgekürzt.
Ein Elektron aus dem Metall mit einer Energie eV , die kleiner ist als die Energielücke ∆
des Supraleiters, kann nur dann in den Supraleiter eindringen, wenn bei diesem Prozess im Su-
praleiter ein Cooper-Paar gebildet wird. Aufgrund der Ladungs- und Spinerhaltung ist dies nur
dann möglich, wenn das Elektron im Metall als Loch im entgegengesetzten Spinkanal reflektiert
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Abbildung 2.5: Schematisch dargestelltes Prinzip der Andreev-Reflexion an einem
Metall-Supraleiter-Übergang. a) Bei einer Spinpolarisation des Metalls von P = 0
ist aufgrund vorhandener Zustände im ↓-Spinkanal eine Andreev-Reflexion mög-
lich. b) Bei P = 100% fehlen im ↓-Spinkanal Zustände an der Fermi-Energie. Eine
Andreev-Reflexion ist daher nicht möglich. Nach [60].
wird. Zu verstehen ist dies folgendermaßen: Trifft ein ↑-Elektron auf eine FM/SL-Grenzfläche,
benötigt es zur Bildung eines Cooper-Paares im Supraleiter ein zusätzliches ↓-Elektron. Dieses
fehlende ↓-Elektron im Metall wird als Loch in der ↓-Zustandsdichte dargestellt (siehe Abbil-
dung 2.5 a)). Fehlen aufgrund einer 100%igen Spinpolarisation des HMF die ↓-Zustände an der
Fermi-Energie, so kann, wie in Abbildung 2.5 b) dargestellt, kein Cooper-Paar gebildet werden.
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Die Andreev-Reflexion und somit auch die Leitfähigkeit über den Punktkontakt werden also
unterdrückt.
In Abbildung 2.6 sind Messungen der Leitfähigkeit G(V ) über SL-Punktkontakte dargestellt,
bei denen eine Spitze aus Niob (Nb) in Kontakt mit verschiedenen Materialien gebracht wurde.
G(V ) ist dabei auf den Wert der Leitfähigkeit des Punktkontakts im normalleitenden Regime
des Supraleiters (Gn) normiert (G(V )/Gn). Die vertikalen Linien kennzeichnen den Bereich der
Energielücke des Supraleiters (∆Niob = 1,5mV). Bei einem normalen Metall (Cu) als Gegen-
elektrode zum Supraleiter führt die Andreev-Reflexion aufgrund der identischen Zustandsdichte
der beiden Spinkanäle dazu, dass die Leitfähigkeit im Vergleich zur Leitfähigkeit im normal-
leitenden Regime des Supraleiters nahezu verdoppelt wird (G(V )/Gn → 2 für die Messung an
Cu). Beim Übergang von einem normalen Metall zu einem Ferromagneten verringert sich mit
der Anzahl der Zustände einer Spinsorte an der Fermi-Energie auch die Wahrscheinlichkeit der
Abbildung 2.6: Differentielle Leitfähigkeit für Punktkontakte zwischen einem Su-
praleiter (Nb) und verschiedenen Materialien unterschiedlicher Spinpolarisation.
Die differentielle Leitfähigkeit G(V ) ist normiert auf die Leitfähigkeit des Punkt-
kontakts im normalleitenden Regime des Supraleiters Gn. Die vertikalen Linien
kennzeichnen die Energielücke von Nb: ∆(T = 0) = 1,5mV. Mit steigender Spin-
polarisation P wird die Andreev-Reflexion und somit auch die Leitfähigkeit unter-
drückt (Cu: P = 0, CrO2: P → 100%). LSMO bezeichnet dabei die Verbindung
La0,7Sr0,3MnO3. Aus [60].
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Andreev-Reflexion. Dies resultiert in einer Abnahme der Leitfähigkeit, wie es in Abbildung 2.6
für die Messungen an NiFe und Co ersichtlich ist. Im Extremfall einer Spinpolarisation von
P → 100%, beispielsweise für HMF, ist die Andreev-Streuung nicht mehr möglich, so dass
die Leitfähigkeit durch die HMF/SL-Grenzfläche gegen Null geht. In Abbildung 2.6 ist dieser
Fall anhand einer Messung an einem CrO2/Nb-Kontakt dargestellt. Es ist deutlich zu erken-
nen, dass im Bereich der Energielücke des Supraleiters die Leitfähigkeit stark reduziert wird
(G(V )/Gn → 0).
Es kann gezeigt werden [60, 84], dass aus solchen Messungen die Spinpolarisation PC des
Punktkontakts über die Gleichung
2(1−PC) = G(V )Gn im Energiebereich eV ¿ ∆ (2.7)
berechnet werden kann.
2.3.3 Spinaufgelöste Photoelektronenspektroskopie
Eine weitere Methode zur Bestimmung der Spinpolarisation stellt die spinaufgelöste Photoelek-
tronenspektroskopie (PES) dar. Mittels Ultraviolett-Photoelektronenspektroskopie (UPS), bei
der als Anregungsquelle UV-Licht mit Energien im Bereich von 5eV bis 100eV eingesetzt wird,
werden direkte Übergänge innerhalb der elektronischen Bänder eines Festkörpers detektiert. In
Verbindung mit einer Spinanalyse der ausgelösten Photoelektronen kann somit eine spinaufge-
spaltene Energieverteilung E↑,↓(k) und damit die Spinpolarisation in Abhängigkeit der jeweils
angeregten Übergänge gemessen werden. Durch Verwendung höherer Anregungsenergien von
100eV bis über 1000eV bei der Röntgen-Photoelektronenspektroskopie (XPS) verschmiert auf-
grund der Unschärferelation der Wellenvektor der angeregten Elektronen, was effektiv zu einer
Mittelung über alle Zustände in der Brillouin-Zone führt. Daraus ergibt sich ein direktes Abbild
der spinaufgespaltenen Zustandsdichte N↑,↓(E), woraus die Spinpolarisation des untersuchten
Festkörpers ermittelt werden kann.
Bei Photoemissionsmessungen wird das zu untersuchende Material mit monochromatischem
Licht der Energie hν bestrahlt. Die aufgrund des photoelektrischen Effekts emittierten Elektro-
nen werden bezüglich ihrer Richtung zur Flächennormalen (θ, φ) und ihrer kinetischen Energie
Ekin untersucht (siehe Abbildung 2.7). Nach der Einsteinschen Gleichung
Ekin,max = hν−Φ (2.8)
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Abbildung 2.7: Geometrie einer Photoemissionsmessung. Durch Bestrahlung der
Probe mit Photonen der Energie hν werden Elektronen ausgelöst (Photoeffekt), die
unter den Winkeln θ und φ detektiert werden.
ist die maximale Energie der detektierten Elektronen gleich der eingestrahlten Photonenenergie
minus der Austrittsarbeit Φ. Die maximalen Energiebeiträge in einem Photoemissionsspektrum,
wie es in Abbildung 2.8 dargestellt ist, sind daher auf die am schwächsten gebundenen Elektro-
nen zurückzuführen. Im Fall von metallischen Proben liegen diese Elektronenzustände direkt an
Intensität
EnergieEkin EbinF
hn
Ekin, max
Valenzband-
zustände
Sekundär-
elektronen
Abbildung 2.8: Schematisch dargestelltes Photoemissionsspektrum.
der Fermi-Energie. Elektronen aus energetisch tiefer liegenden Zuständen (Ei) müssen zusätzlich
noch die Bindungsenergie Ebin =EF−Ei überwinden, bevor sie den Festkörper mit entsprechen-
der kinetischer Energie Ekin verlassen können. Die Elektronenzustände aus den Valenzbändern
werden bei Bindungsenergien von einigen Elektronenvolt, die weiter tiefer liegende Zustände
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der Rumpfelektronen bei Energien von einigen zehn bis einigen tausend Elektronenvolt abgebil-
det. Überlagert wird das Spektrum von einem Hintergrund inelastisch gestreuter Elektronen, der
sogenannten Sekundärelektronen, die vor dem Austritt durch mehrfache Streuprozesse Energie
verloren haben. Da die mittlere freie Weglänge eines typischen Photoelektrons je nach Photo-
nenenergie etwa 5− 20Å beträgt, können nur Elektronen aus oberflächennahen Schichten den
Festkörper ohne Energieverlust verlassen. Dadurch stellt die PES eine höchst oberflächenemp-
findliche Messmethode dar.
Einstein konnte zeigen, dass beim Prozess der Photoemission die gesamte Energie eines ein-
gestrahlten Photons auf das herausgelöste Elektron übertragen wird. Unter dieser Voraussetzung
lässt sich die Bindungsenergie als
Ebin = hν−Ekin−Φ (2.9)
darstellen. Im Experiment können die Größen hν und Ekin direkt gemessen werden, woraus sich
aus der Beziehung Φ = hν−Ekin,max die Austrittsarbeit bestimmen lässt. Durch Messung von
Ekin in Abhängigkeit von hν und der Position des Detektors (θ, φ) lässt sich durch Bestimmung
von Ebin ein Abbild der Verteilung der besetzten elektronischen Zustände E(k) im Festkörper
erstellen. Daher stellt die PES auch eine wichtige Methode zur experimentellen Bestimmung
von Bandstrukturen dar.
Um mit Photoemissionsexperimenten die Spinpolarisation von Ferromagneten oder HMF be-
stimmen zu können, muss die spinaufgelöste Bandstruktur der Materialien gemessen werden.
Bei der spinaufgelösten Photoelektronenspektroskopie (SR-PES, aus dem Englischen: Spin
Resolved PhotoEmission Spectroscopy) kann die Polarisation P der Spins der ausgelösten Pho-
toelektronen analysiert werden. Dieser Messung liegt der Streuprozess von Spin-12 Teilchen
an statischen Ladungen, die sogenannte Mott-Streuung, zugrunde. Während bei der Streuung
zweier spinloser Teilchen lediglich die Coulomb-Wechselwirkung zu berücksichtigen ist, er-
weitert sich bei spinbehafteten Teilchen das Streupotential um einen Term der relativistischen
Spin-Bahn-Wechselwirkung. Diese L-S-Kopplung bewirkt, dass das Streupotential bei paralle-
ler Ausrichtung von~L und~S vergrößert und bei antiparalleler Konstellation verkleinert wird. Die
Streuung eines polarisierten Elektronenstrahls ruft also eine Links-Rechts-Asymmetrie hervor.
Die Analyse der unterschiedlichen Streuintensitäten für Spin-up- und Spin-down-Elektronen er-
folgt z. B. in einem sogenannten Mott-Detektor. Dabei werden die Intensitäten I der Links (L)-
und Rechts (R)-Anteile bei positiver (+) sowie negativer (−) Magnetisierung der Probe gemes-
sen. Aus I+L , I
−
L , I
+
R und I
−
R kann die Asymmetrie A des detektierten Elektronenstrahls berechnet
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werden:
A =
√
I+L I
−
R
I+R I
−
L
. (2.10)
Über
P =
1
Se f f
· A−1
A+1
(2.11)
lässt sich dann die Spinpolarisation P bestimmen. Se f f ist dabei die sogenannte Sherman-Funktion,
die die Effizienz des Mottdetektors beschreibt. Sie gibt den Polarisationsgrad eines anfangs un-
polarisierten Elektronenstrahls nach einer Einfachstreuung im Mott-Detektor an.
Mit dem Spektrum aus spinunabhängigen PES-Messungen I0(EB) und der wie oben beschrie-
ben gemessenen Polarisationskurve P(EB) ergeben sich die spinaufgelösten Spektren I↑(EB) und
I↓(EB) zu
I↑(EB) =
1
2
Io(EB) · (1+P(EB)) und
I↓(EB) =
1
2
Io(EB) · (1−P(EB)). (2.12)
Da bei ferromagnetischen Materialien die Anzahl der Elektronen mit einem zum äußeren Feld
parallel ausgerichteten Spin überwiegt, wird I↑(EB) das Spektrum der Majoritätsladungsträger
und I↓(EB) das der Minoritätsladungsträger genannt.
2.4 Physikalische Eigenschaften von CrO2
2.4.1 Kristallographische und elektronische Eigenschaften
Chromdioxid (CrO2) ist ein 3d-Übergangsmetalloxid, das in der Rutilstruktur kristallisiert. In
der aus zwei Formeleinheiten bestehenden tetragonalen Elementarzelle mit den Gitterkonstan-
ten a= b= 4,421Å und c= 2,916Å [85] bilden die Chromatome ein bcc-Gitter und sind jeweils
oktaedrisch von Sauerstoffatomen umgeben (siehe Abbildung 2.9 a)). Die Bindungslängen zwi-
schen den Cr- und den O-Atomen betragen innerhalb der Äquatorialebene des Oktaeders 1,91Å
und senkrecht dazu 1,89Å [71], wodurch der von den O-Atomen gebildete Oktaeder leicht ver-
zerrt ist.
Aufgrund von elektrostatischen Wechselwirkungen zwischen den zentralen Cr-Atomen und
den umgebenden O-Atomen spalten sich die 3d-Orbitale der Cr-Atome in ein t2g-Triplett und ein
angeregtes eg-Dublett auf (Kristallfeldaufspaltung). Cr4+ hat zusätzlich zur Elektronenkonfigu-
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Abbildung 2.9: a) Elementarzelle von Chromdioxid [86]. CrO2 kristallisiert in
der tetragonalen Rutilstruktur. Die Eckplätze sind mit Chromatomen besetzt. Das
Zentralatom (Chrom) ist oktaedrisch von Sauerstoffatomen umgeben. Die Gitter-
konstanten betragen a = b = 4,421Å und c = 2,916Å [85]. b) Darstellung des lo-
kalen Koordinatensystems zur Beschreibung der Cr t2g-Orbitale: Die z-Achse zeigt
in Richtung des Sauerstoffatoms am Apex, die x- und y-Achsen verlaufen durch
die Sauerstoffatome in der Äquatorialebene. Die kristallographische c-Achse [001]
liegt senkrecht zur z-Achse.
ration von Argon zwei 3d-Elektronen. Diese beiden Elektronen werden auf das energetisch tiefer
liegende t2g-Band verteilt, während das angeregte eg-Band unbesetzt bleibt und somit für die
Betrachtung der elektronischen Eigenschaften von CrO2 irrelevant ist. Durch die oben genannte
Stauchung des Sauerstoff-Oktaeders entlang der z-Achse wird das t2g-Band weiter in einen xy-
Grundzustand sowie in angeregte (yz+zx)- und (yz−zx)-Zustände aufgespalten [87–89]. Das lo-
kale Koordinatensystem, in dem diese Zustände beschrieben werden, ist in Abbildung 2.9 b) dar-
gestellt. Die z-Achse zeigt zum Apex-Sauerstoffatom, während die x- und y-Achsen die Äqua-
torialebene bilden. Wegen der starken Korrelation der Spins in der 3d-Schale wird an jedem
Cr-Atom ein (S = 1)-Zustand gebildet, was zur Folge hat, dass das xy-Orbital mit einem lokali-
sierten Elektron besetzt wird, während die Wahrscheinlichkeit, dass das zx- bzw. das yz-Orbital
von einem itineranten Elektron besetzt wird, jeweils 50% beträgt.
Das gleichzeitige Auftreten ferromagnetischer sowie metallischer Eigenschaften ist in der
Klasse der Oxide sehr selten. Ein Mechanismus, mit dem der Ferromagnetismus bei CrO2 er-
klärt werden kann, ist der von C. Zener entdeckte Doppelaustausch [90–92]. Korotin et al. [87]
übertrug den von Zener an Manganaten untersuchten Doppelaustauschmechanismus auf CrO2,
was in weiteren Untersuchungen [89, 93, 94] bestätigt wurde. Beim Doppelaustausch findet ein
Transport eines itineranten Elektrons aus dem zx- oder dem yz-Orbital eines Chrom-Atoms zu
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einem benachbarten Chrom-Atom statt. Dieses „Hüpfen“ von Elektronen wird dabei von den
2p-Orbitalen der Sauerstoffatome vermittelt. Die ferromagnetische Kopplung ist auf die starke
Korrelation der Spins der beiden Elektronen in der t2g-Schale aufgrund der Hundschen Regeln
zurückzuführen. Der Spin des itineranten Elektrons ist an den des lokalisierten Elektrons parallel
gekoppelt. Daher ist ein Hüpfen des itineranten Elektrons zu einem benachbarten Chrom-Atom
nur dann günstig, wenn auch der Spin des an diesem Cr-Platz lokalisierten Elektrons parallel
ausgerichtet ist, d. h. eine ferromagnetische Anordnung zwischen benachbarten Cr-Atomen vor-
liegt. Im Fall einer antiferromagnetischen Kopplung müsste das itinerante Elektron aufgrund der
Hundschen Regeln eine hohe Austauschenergie für das Hüpfen zum nächsten Nachbarn aufbrin-
gen. Daraus wird deutlich, dass nur durch die Verzerrung des Sauerstoff-Oktaeders, durch die
die Aufhebung der Entartung des t2g-Zustands und somit die Entstehung eines lokalisierten und
eines itineranten Elektrons resultiert, das Auftreten des Ferromagnetismus im CrO2 zu erklären
ist.
Darüber hinaus geht aus dem Doppelaustausch-Konzept hervor, dass die elektrische Leitfähig-
keit in einem Doppelaustauschsystem streng mit der ferromagnetischen Ordnung korreliert ist.
Im Regime der ferromagnetischen Ordnung muss eine hohe elektrische Leitfähigkeit vorliegen,
während beim Überschreiten der Curie-Temperatur und somit bei der Aufhebung der ferromag-
netischen Ordnung ein Anstieg des elektrischen Widerstands zu verzeichnen sein sollte. Dieses
temperaturabhängige Widerstandsverhalten wurde von verschiedenen Gruppen [57, 58, 95–97]
an CrO2 beobachtet (siehe hierzu Abschnitt 2.4.5).
2.4.2 Magnetische Eigenschaften
CrO2 ist unter den Chromoxiden die einzige Phase, die ein ferromagnetisches Verhalten auf-
weist. Die Curie-Temperatur TC von CrO2 ist abhängig von der Reinheit und der kristallinen
Beschaffenheit der untersuchten Proben. Liegt bei unbehandelten Pulverproben TC bei 390°C,
so wurden bei epitaktischen CrO2-Filmen Curie-Temperaturen im Bereich von 386,5°C bis
395°C [98–100] gemessen. Das magnetische Moment von CrO2 ist nach [58] 2,00µB/F.E.
(Bohrsches Magneton pro Formeleinheit). Andere Arbeiten [101, 102] zeigten zusätzlich, dass
dieser Wert als ein magnetisches Moment von 2,1µB/F.E. vom Chrom mit einem kompensie-
renden Moment von−0,1µB/F.E. vom Sauerstoff aufzufassen ist. Zurückzuführen ist dieser Zu-
sammenhang auf die kovalente Wechselwirkung zwischen den Cr t2g↑- und den O 2p-Zuständen
(siehe dazu Abschnitt 2.4.3).
Das temperaturabhängige Verhalten der Magnetisierung eines Ferromagneten wird durch die
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kritischen Exponenten γ und β beschrieben. Diese hängen mit der Sättigungsmagnetisierung MS
und der Suszeptibilität χ0 durch folgende Gleichungen zusammen:
lim
H→0
H
M
= χ−10 ∼ (T −TC)γ, T > TC (2.13)
lim
H→0
M = MS ∼ (TC−T )β, T < TC. (2.14)
Yang et al. [98] konnten über temperaturabhängige Magnetisierungsmessungen die kritischen
Exponenten für CrO2-Filme zu β = 0,371 und γ = 1,43 bestimmen. Der Vergleich mit der
Theorie (β = 0,365, γ = 1,386) zeigt, dass sich CrO2 wie ein 3D Heisenberg-Ferromagnet mit
kurzreichweitiger Wechselwirkung verhält [98].
Untersuchungen zu magnetischen Anisotropien ergaben, dass in einkristallinen CrO2-Filmen
die Richtung der leichten Magnetisierung entlang der c-Achse liegt [96,100,103]. Bestätigt wur-
den diese Ergebnisse durch LSDA (local spin density approximation)-Rechnungen von Toropo-
va et al. [104], die die [001]- als leichte und die [010]-Richtung als harte Magnetisierungsachse
identifizieren konnten. Die dazu korrespondierende Anisotropiekonstante K1 wurde in verschie-
denen Arbeiten zu 6,9µeV [105], 9,6µeV [106] und 15,6µeV [107] pro Einheitszelle bestimmt.
Im Vergleich mit anderen ferromagnetischen Materialien (Fe: K1 = 1,4µeV, Ni: K1 = 2,8µeV)
weist CrO2 eine deutlich höhere magnetokristalline Anisotropie auf. Zu erklären ist diese Tat-
sache dadurch, dass Eisen (Fe (bcc)) und Nickel (Ni (fcc)) im Gegensatz zu der tetragonalen
Einheitszelle des CrO2 eine kubische Kristallstruktur aufweisen, weshalb dort die Beiträge zur
magnetokristallinen Energie zweiter Ordnung aus Symmetriegründen verschwinden und erst
wieder in vierter Ordnung auftauchen [104].
In diesem Zusammenhang zeigten Li et al. [107], Anguelouch et al. [108] und Miao et al. [99],
dass in dünnen CrO2-Filmen, die auf TiO2-Substraten gewachsen wurden, neben der magneto-
kristallinen Anisotropie ein zusätzlicher magnetoelastischer Anisotropiebeitrag berücksichtigt
werden muss, der durch Verspannungen in den Filmen induziert wird. Diese magnetoelastische
Anisotropie bevorzugt eine Ausrichtung der Magnetisierung entlang der in-plane a-Achse, also
der [010]-Richtung. Zurückzuführen ist dieser Effekt auf die Grenzfläche zwischen dem TiO2-
Substrat und dem CrO2-Film, bei der die Gitterfehlanpassung entlang der [010]-Richtung mit
3,9% weitaus größer ist als die entlang der c-Achse ([001]) mit 1,4%. Da mit steigender Film-
dicke diese Verspannungen abgebaut werden, überwiegt bei Filmen mit großer Schichtdicke d
die magnetokristalline Anisotropie entlang der [001]-Richtung. Bei Filmen mit d < 50nm do-
miniert die magnetoelastische Anisotropie, wodurch sich die magnetisch leichte Achse in die
[010]-Richtung dreht [99]. Miao et al. [99] beobachteten im Übergangsbereich dieser beiden
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Fälle (d = 50−250nm) an kontinuierlichen CrO2-Filmen ein zweifaches Schalten in Hysterese-
kurven, was dadurch zu erklären ist, dass sowohl entlang der in-plane a-Achse als auch entlang
der c-Achse jeweils eine leichte Magnetisierungsachse koexistieren.
2.4.3 Die Bandstruktur von CrO2
Um Aufschlüsse über die elektronische Struktur von CrO2 zu erhalten, wurden in den letz-
ten Jahren diverse Bandstrukturrechnungen durchgeführt. De Groot et al. [69] führten für die
Heusler-Verbindungen NiMnSb und PtMnSb den Begriff „halbmetallische Ferromagnete“ ein
und sagten durch Bandstrukturrechnungen für diese Materialien eine Spinpolarisation von 100%
voraus. 1986 wurde von Schwarz [59] diese physikalische Eigenschaft durch LSDA-Bandstruk-
turrechnungen auch für CrO2 theoretisch vorhergesagt. Schwarz berechnete mit einer selbst-
konsistenten ASW (augmented spherical wave)-Methode die in Abbildung 2.10 dargestellte
spinaufgespaltene Bandstruktur. Es ist zu erkennen, dass der metallische Charakter von CrO2
von den Majoritätsladungsträgern (Abbildung 2.10 a) ↑) getragen wird, und dass im Spinkanal
der Minoritätsladungsträger (Abbildung 2.10 b) ↓) eine Energielücke bei der Fermi-Energie EF
existiert. Dies resultiert in einem halbleitenden Verhalten der Minoritätsladungsträger. In bei-
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Abbildung 2.10: Berechnete Energiebänder von CrO2 für a) den Majoritätsspin-
kanal (↑) und b) den Minoritätsspinkanal (↓). Im ↑-Kanal kreuzt die Fermi-Energie
EF die Cr 3d-Bänder. Im ↓-Kanal liegt EF in einer Energielücke der Breite 1,5eV.
Nach [59].
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den Spinkanälen liegen bei Bindungsenergien von etwa −18eV die O 2s-Zustände, die von den
nächsten, energetisch höher liegenden Bändern durch eine Energielücke getrennt sind. Diese
bei Energien größer als −8eV liegenden Zustände sind hauptsächlich auf die O 2p-Zustände
zurückzuführen. Für Energien um EF zeigt die Bandstruktur für den ↑-Kanal flach verlaufende
Cr 3d-Bänder, die die Fermi-Energie kreuzen. Die Cr 3d↑-Bänder sind um die Austauschauf-
spaltung von 1,8eV gegenüber den Cr 3d↓-Bändern abgesenkt. Im Minoritätsspinkanal ↓ liegt
die Fermi-Energie in einer Energielücke von 1,5eV, die die O 2p- von den Cr 3d↓-Zuständen
trennt.
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Abbildung 2.11: Links: Berechnete Zustandsdichte von CrO2 nach [59]. Die Bei-
träge der einzelnen elektronischen Zustände sind getrennt dargestellt: O 2s: ge-
punktete Linie, O 2p: gestrichelte Linie, Cr 3d: durchgezogenen Linie. a) Zustands-
dichte der Majoritätsladungsträger ↑, b) Zustandsdichte der Minoritätsladungsträ-
ger ↓. Rechts: Berechnete Zustandsdichte von CrO2 nach [87]: c) Cr 3d-Band, d)
O 2p-Band. In beiden Abbildungen ist zu erkennen, dass im Minoritätsspinkanal ↓
die Fermi-Energie in einer Energielücke liegt.
Deutlich wird dieser halbmetallische Charakter auch anhand der berechneten Zustandsdichte,
die auf der linken Seite in Abbildung 2.11 spinaufgespalten (a) ↑, b) ↓) gezeigt ist. Zusätzlich
zur Spinaufspaltung werden die Anteile an der Zustandsdichte, die von den verschiedenen elek-
tronischen Zuständen (O 2s, O 2p, Cr 3d) herrühren, getrennt dargestellt.
Die Wechselwirkung der O 2p- mit den Cr 3d-Zuständen führt zu einer Ausbildung von
bindenden und antibindenden Zuständen. Im Spin-up-Kanal liegen die O 2p- und die Cr 3d-
Zustände energetisch so dicht zusammen, dass eine starke kovalente Wechselwirkung auftritt.
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Autor Methode ∆↓ (eV ) ∆s f (eV )
Schwarz LSDA-ASW [59] 1,3 0,3
Lewis et al. LSDA-PWPP [88] 1,4 0,3
Korotin et al. LSDA+U(3eV) [87] 2,4 1,7
Brener et al. LSDA-LCGO [116] 1,3 0,2
Kunesˇ et al. GGA [117] 1,8 0,7
Tabelle 2.1: Energielücken ∆↓ und ∆s f aus Bandstrukturrechnungen an CrO2 aus
den angegebenen Arbeiten. Nach [71].
Im Fall der Spin-down-Elektronen ist der energetische Abstand der beiden Bänder groß genug
und ihr Gewicht unterschiedlich genug, dass eine Energielücke zwischen ihnen erzeugt wird.
Im Spin-up-Kanal liegt die Fermi-Energie in einem lokalen Energieminimum innerhalb des t2g-
Bandes, wodurch der metastabile Charakter des CrO2 zu erklären ist (Abbildung 2.11 a)).
In den folgenden Jahren sind basierend auf der Arbeit von Schwarz [59] weitere Bandstruk-
turrechnungen für CrO2 durchgeführt worden [87, 88, 104, 109–119]. Das übereinstimmende
Ergebnis aller Rechnungen ist, dass die Spin-up-Elektronen metallisches Verhalten zeigen und
dass im Spin-down-Kanal die Fermi-Energie in einer Energielücke von ∆↓ > 1eV liegt. Wei-
terhin konnten übereinstimmend eine Spin-Flip-Bandlücke ∆s f von einigen Zehnteln Elektro-
nenvolt und eine t2g-Bandbreite von etwa 2,5eV bestimmt werden. Während weitere LSDA-
Rechnungen von Lewis et al. [88], Mazin et al. [115] und Brener et al. [116] die Werte für
die Energielücken ∆↓ und ∆s f aus [59] bestätigten (vergleiche Tabelle 2.4.3), berücksichtigten
Korotin et al. als erste die Elektronenkorrelationsenergie U , die durch die starke repulsive Cou-
lombwechselwirkung der d-Elektronen im t2g-Orbital hervorgerufen wird [87]. Die durch diese
(LSDA+U)-Rechnungen (U = 3eV) ermittelten Zustandsdichten für die Cr 3d- und die O 2p-
Zustände sind auf der rechten Seite von Abbildung 2.11 dargestellt (c) und d)). Der Hauptun-
terschied zu den LSDA-Rechnungen von Schwarz liegt in der Position der unbesetzten Cr 3d↓
Zustände, die bei Korotin et al. bei etwa 2eV beginnen. Das bedeutet im Vergleich zu den Er-
gebnissen aus den LSDA-Rechnungen eine Verschiebung der unbesetzten Cr 3d↓ Bänder um
etwa 1,4eV und damit eine Verbreiterung der Energielücke im Spin-down-Kanal auf 2,4eV.
Weiterhin ist zu erkennen, dass das lokale Minimum im Cr 3d↑, in dem die Fermi-Energie liegt,
bei den (LSDA+U)-Rechnungen deutlich ausgeprägter ist. Durch Veränderung des Parameters
U konnte gezeigt werden, dass U die Ausbildung einer Bandlücke im Cr 3d↑-Band beeinflusst.
Bei einer Erhöhung von U auf Werte bis 6eV öffnet sich die Energielücke soweit, dass CrO2 die
Eigenschaften eines Mott-Hubbard-Isolators [87] aufweist.
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Die Übereinstimmung der (LSDA+U)-Rechnungen von Korotin et al. mit den Ergebnissen
aus Photoemissionsexperimenten von Tsuijoka et al. [120] deuten auf eine starke Korrelation
U hin. Im Gegensatz dazu konnten LSDA-Berechnungen der optischen Leitfähigkeit von Ma-
zin et al. [115] die experimentellen Daten von Uspenskii et al. [121] und Singley et al. [122]
erklären, was eine sehr schwache Kopplung der d-Elektronen vermuten lässt.
Die Diskussion über die Stärke der Elektronenkorrelationsenergie U wurde 2005 von Toropo-
va et al. [104] aufgegriffen, indem Rechnungen bezüglich der elektronischen Struktur, der opti-
schen Leitfähigkeit und der magnetischen Anisotropien von CrO2 sowohl mit LSDA- als auch
mit (LSDA+U)-Methoden durchgeführt wurden. Der Vergleich beider Rechnungen zeigte, dass
sowohl Photoelektronen- als auch Röntgenabsorptionsspektren [120,123] besser mit den LSDA-
Rechnungen erklärt werden konnten. Bei den Untersuchungen der optischen Leitfähigkeit und
der magnetischen Anisotropien brachte auch eine Variation von U in (LSDA+U)-Rechnungen
keine zufriedenstellende Übereinstimmung mit den experimentellen Ergebnissen. Daraus folger-
ten Toropova et al., dass CrO2 als ein Material beschrieben werden muss, dessen d-Elektronen
in der ferromagnetisch geordneten Phase schwach gekoppelt sind und niedrige Werte U für die
Coulomb-Abstoßung aufweisen.
2.4.4 Messungen der Spinpolarisation von CrO2
Eine große Bedeutung bei der Charakterisierung von CrO2-Filmen liegt in der experimentel-
len Untersuchung der Spinpolarisation und im Vergleich dieser mit den entsprechenden Band-
strukturrechnungen. Die experimentelle Bestimmung von elektronischen Zuständen und somit
der spinaufgespaltenen Bandstruktur von CrO2 erfolgte durch die spektroskopische Untersu-
chung der magnetooptischen Eigenschaften [117,121,124–126], durch Untersuchungen des zir-
kularen magnetischen Dichroismus [102, 127–131], durch Auswertung von Röntgenabsorpti-
onsspektren [123, 127, 132, 133] sowie durch Photoemissionsexperimente [67, 113, 120]. Neben
den in Abschnitt 2.3 beschriebenen Methoden (Tunnelzelle mit supraleitender Elektrode [65],
Andreev-Reflexion an Punktkontakten [60–64, 134] und spinaufgelöste Photoelektronenspek-
troskopie [66–68]) wurden zur Messung der Spinpolarisation von CrO2 in einer Arbeit auch
Untersuchungen mit einer Rastertunnelmikroskopspitze aus CrO2 [135] durchgeführt.
Der erste direkte experimentelle Nachweis der hohen Spinpolarisation in CrO2 gelang 1987
Kämper et al. [66]. Mittels spinaufgelöster Photoelektronenspektroskopie (PES) an polykristal-
linen CrO2-Filmen konnte eine Spinpolarisation von P ∼ 95% bei einer Bindungsenergie von
2eV bestimmt werden. Zudem wurde dabei gezeigt, dass bei PES-Experimenten die Beschaf-
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fenheit der zu untersuchenden Oberfläche eine wichtige Rolle spielt. Das Maximum der Spin-
polarisation wurde gemessen, nachdem die CrO2-Oberfläche für 120 Sekunden mittels eines
Sputterprozesses gereinigt worden war. Das Verschwinden der Spinpolarisation nach weiteren
90 Sekunden Sputtern wurde auf die Zerstörung der kristallographischen Ordnung an der Ober-
fläche zurückgeführt. Neben den Messungen von Kämper et al. [66] wurden weitere Photoe-
missionsexperimente zur Bestimmung der Spinpolarisation von dünnen CrO2-Filmen durchge-
führt [67,68]. Die Ergebnisse dieser Arbeiten, in denen eine Spinpolarisation von (+90±10)%
gemessen wurde, werden in Abschnitt 2.6.4 erläutert.
Drei Jahre nach den PES-Untersuchungen von Kämper et al. wurden 1990 von Wiesendan-
ger et al. [135] spinaufgelöste Messungen mit einem Rastertunnelmikroskop durchgeführt. Da-
bei wurde der Kontrast in STM-Aufnahmen an Cr(001)-Einkristalloberflächen auf das spinab-
hängige Tunneln zwischen Probenoberfläche und einer CrO2-Spitze zurückgeführt. Aufgrund
der dabei ermittelten relativ geringen Spinpolarisation von ∼ 20% konnte der theoretisch vor-
hergesagte halbmetallische Charakter von CrO2 jedoch nicht nachgewiesen werden.
Basierend auf den Arbeiten von Soulen et al. [60] und Upadhyay et al. [82], die zeitgleich
die Punktkontakt-Andreev-Reflexion (PCAR)-Technik zur Bestimmung von Spinpolarisationen
vorstellten, wurde 2001 von Anguelouch et al. [63] mittels dieser Methode mit P = 98,4% die
bislang höchste Spinpolarisation an CrO2-Filmen gemessen. Zuvor ermittelten Soulen et al. [60],
DeSisto et al. [61] und Ji et al. [136] mittels PCAR-Methoden Spinpolarisationen von (90±
3,6)%, (81±3)% und (96±1)%.
Die Abbildung 2.12 zeigt repräsentative PCAR-Messungen der Leitfähigkeit G(V ) normiert auf
Gn aus den Arbeiten von Anguelouch et al. [63]. Die Messungen wurden mit einer Pb-Spitze
an CrO2(100)-Filmen bei einer Temperatur von 1,6K durchgeführt. Die Auswertung der experi-
mentellen Daten (offene Kreise in den Abbildungen 2.12 a) - c)) erfolgte über eine modifizierte
Version der Blonder-Tinkham-Klapwijk (BTK)-Theorie [137], bei der die Größen Pf (Spinpola-
risation), Z (Maß für die Streuung von Ladungsträgern an der Kontaktgrenzfläche) und ∆ (Ener-
gielücke des Supraleiters) in den Fit der Leitfähigkeitskurven einfließen. Die durchgezogenen
Linien in den Abbildungen 2.12 a) - c) zeigen solche BTK-Fits. Es ist zu erkennen, dass die
über die BTK-Fits ermittelte Spinpolarisation stark von der Qualität des Kontakts zwischen der
supraleitenden Spitze und dem CrO2-Film abhängt. Wie in Abbildung 2.12 a) gezeigt, konnte
an einem vergleichsweise schlechten Kontakt mit einem Kontaktwiderstand von R = 2,1Ω und
einer dadurch erhöhten Grenzflächenstreuung (Z = 1,62) eine Spinpolarisation von Pf = 85,4%
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Abbildung 2.12: a) - c) An Pb/CrO2-Punktkontakten ermittelte normierte Leitfä-
higkeit G(V )/Gn in Abhängigkeit der angelegten Spannung V bei 1,6K (offene
Kreise). Die durchgezogenen Linien stellen Fits nach der BTK-Theorie dar. Weiter-
hin angegeben sind die Energielücke des Supraleiters ∆, die Spinpolarisation Pf ,
der Kontaktwiderstand R sowie Z als Maß für die Streuung von Ladungsträgern
an der Kontaktgrenzfläche. a), b) und c) stellen Messungen an drei verschiedenen
Kontakten mit jeweils unterschiedlicher Qualität dar: a) schlechter Kontakt mit ho-
hem Kontaktwiderstand (R= 2,1Ω) und hoher Ladungsträgerstreuung (Z = 1,62),
b) Kontakt mittlerer Qualität (R = 0,53Ω, Z = 1,14), c) guter Kontakt mit gerin-
gem Kontaktwiderstand (R = 0,25Ω) und vollständig unterdrückter Ladungsträ-
gerstreuung (Z = 0). d) Mittels der BTK-Fits ermittelte Spinpolarisation Pf in Ab-
hängigkeit von Z. Aus [63].
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gemessen werden. Bei einem optimierten Kontakt (siehe Abbildung 2.12 c)) mit R= 0,25Ω und
Z = 0 erhöht sich die Spinpolarisation auf Pf = 98,4%. Der systematische Zusammenhang zwi-
schen der Qualität des Kontakts (ausgedrückt über Z) und der ermittelten Spinpolarisation Pf ist
in Abbildung 2.12 d) dargestellt. Der komplett flache Verlauf von G(V )/Gn im normalleitenden
Bereich des Supraleiters ohne eine deutliche Erhöhung bei V = ∆ in Abbildung 2.12 c) deu-
tet auf einen rein metallischen Kontakt an einer perfekten Grenzfläche zwischen der Pb-Spitze
und dem CrO2-Film hin. Nur in diesem Fall, also bei Z = 0, kann zur Ermittlung von Pf die in
Abschnitt 2.3 vorgestellte einfache Gleichung 2.7
G(V = 0)
Gn
= 2(1−Pf ) (2.15)
benutzt werden. Die durch den gemessenen Wert G(0)/Gn = 0,032 mit Hilfe der Gleichung 2.15
ermittelte Spinpolarisation von 98,4% wird durch den BTK-Fit sehr gut bestätigt.
Eine weitere Methode zur Bestimmung der Spinpolarisation von ferromagnetischen Materialien
besteht in der Auswertung von Tunnelspektren an planaren Tunnelzellen mit einer supraleiten-
den Gegenelektrode. Parker et al. [65] konnten auf diese Weise Spinpolarisationen von CrO2-
Filmen zwischen 90% und 97% messen. Dazu wurden Tunnelzellen mit einer CrO2-Elektrode
und einer supraleitenden Topelektrode aus Al oder Pb präpariert. Die isolierende Barriere wurde
a) b)
Abbildung 2.13: a) Leitfähigkeitsspektren einer CrO2/I/Al-Tunnelzelle bei 400mK
mit externen Magnetfeldern von 0T bis 2,5T. b) Lineare Verschiebung ∆ der Kurven
in Abhängigkeit vom angelegten Magnetfeld. Aus [65].
durch einen nass-chemischen Prozess mit einer Br/Methanol-Lösung an der CrO2-Oberfläche
erzeugt. Durch diese Behandlung wird CrO2 in die isolierende Phase Cr2O3 umgewandelt.
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Durch Variation der Ätzdauer und der chemischen Konzentration der Ätzlösung konnten die Po-
tentialhöhen und Kontaktwiderstände der Barriere kontrolliert werden. Wie in Abschnitt 2.3.1
beschrieben wurde, kann die Spinpolarisation aus dem Leitfähigkeitsspektrum der Tunnelzelle
bei einem angelegten Magnetfeld ermittelt werden. Das externe Magnetfeld bewirkt dabei eine
Zeeman-Aufspaltung der Zustandsdichte des Supraleiters. Dadurch lassen sich die Beiträge der
Spin-up- und der Spin-down-Elektronen zum Tunnelstrom durch eine Asymmetrie in der Leit-
fähigkeitskurve voneinander separieren. In Abbildung 2.13 a) sind Leitfähigkeitsspektren einer
CrO2/I/Al-Tunnelzelle für unterschiedlich hohe externe Magnetfelder dargestellt. Es wird deut-
lich, dass das Magnetfeld eine lineare Verschiebung ∆ der Leitfähigkeitskurve induziert (siehe
dazu auch Abbildung 2.13 b)). Weiterhin konnte gezeigt werden, dass auch bei hohen negati-
ven Magnetfeldern keine charakteristischen Veränderungen der Kurve zu beobachten waren, die
auf die Existenz von Minoritätsladungsträgern im Tunnelstrom hinweisen würden. Die Anwe-
senheit von Spin-down-Elektronen würde in zwei zusätzlichen Peaks resultieren, wie sie in der
Abbildung 2.4 c) in Abschnitt 2.3.1 dargestellt sind. Diese Ergebnisse beweisen, dass die hohe
Spinpolarisation in CrO2-Volumenproben auch an der Grenzfläche zu einer Tunnelbarriere und
auch beim Transport durch diese erhalten bleibt.
2.4.5 Magnetwiderstandseffekte
Neben CrO2 sind auch Magnetit (Fe3O4) und die Manganate der Form La1−xDxMnO3 (wobei
D z. B. für Ba, Sr oder Ca steht) wichtige Vertreter der Klasse der Übergangsmetalloxide, deren
magnetische Kopplung ebenfalls durch den Doppelaustausch erklärt werden kann (Fe3O4 [138],
Manganate [139–141]). Sowohl an Magnetit [142] als auch an den Manganaten konnten zum
Teil hohe Magnetwiderstandseffekte (MR, aus dem Englischen: MagnetoResistance), d. h. eine
Änderung des elektrischen Widerstands in Abhängigkeit eines angelegten Magnetfelds, gemes-
sen werden. Im Zuge dieser Messungen wurde 1993 von R. von Helmolt et al. [143] der CMR-
Effekt (Colossal MagnetoResistance) an der Übergangsmetalloxid-Verbindung La2/3Ba1/3MnOx
entdeckt. Neben der Abhängigkeit der elektrischen Leitfähigkeit von der ferromagnetischen
Ordnung in Doppelaustausch-Materialien tritt bei den Manganaten zusätzlich ein Magnetwider-
standseffekt aufgrund eines magnetfeldinduzierten Metall-Isolator-Übergangs auf. Dieser Über-
gang von einem gut leitenden Ferromagneten zu einem isolierenden Paramagneten wird auf den
Jahn-Teller-Effekt, d. h. eine spontane Verzerrung des Gitters, nahe der Curie-Temperatur zu-
rückgeführt.
Obwohl an CrO2 weder ein Metall-Isolator-Übergang noch ein Jahn-Teller-Effekt [87] be-
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obachtet werden kann, wurde in zahlreichen Arbeiten gezeigt, dass auch an CrO2 Magnetwi-
derstandseffekte gemessen werden können. Neben Widerstandsmessungen an pulverförmigem
CrO2 [97,144,145] konzentrieren sich andere Arbeiten hauptsächlich auf Magnetotransportmes-
sungen an epitaktischen CrO2-Filmen [100, 103, 146–157].
CrO2-Pulverproben weisen einen extrinsischen granularen Tunnelmagnetwiderstandseffekt
bei tiefen Temperaturen (7K− 80K) auf. Dabei ist der elektrische Widerstand beim Koerzi-
tivfeld der Pulverproben am höchsten und verringert sich mit ansteigendem Magnetfeld. Zu-
rückzuführen ist dieser Effekt auf das Tunneln von spinpolarisierten Ladungsträgern über Korn-
grenzen zwischen den im Pulver vorliegenden CrO2-Kristalliten (ITMR, aus dem Englischen:
Intergrain Tunneling MagnetoResistance). In [145] wurde ein mittlerer Kontaktwiderstand zwi-
schen zwei CrO2-Partikeln von etwa 60kΩ ermittelt, der durch Zugabe von isolierendem Cr2O3
um drei Größenordnungen gesteigert werden konnte. Gleichzeitig konnte bei den CrO2/Cr2O3-
Proben ein Anstieg des Magnetwiderstandseffekts bei 5K auf 50% im Vergleich zu 29% bei den
reinen CrO2-Pulverproben verzeichnet werden. Diese Beobachtungen unterstützen die Behaup-
tung, dass der elektrische Transport in CrO2-Pulverproben von Tunnelprozessen spinpolarisier-
ter Ladungsträger über Korngrenzen hinweg dominiert wird.
Magnetfeldabhängige Transportuntersuchungen zeigen deutlich, dass neben dem ITMR noch
weitere magnetoresistive Effekte eine Rolle spielen. Zunächst konnten Hwang und Cheong [146]
Magnetwiderstände an CrO2-Filmen aufgrund von Tunnelprozessen über Korngrenzen mes-
sen, vergleichbar zu den Ergebnissen an den Pulverproben. Diese Widerstandseffekte konnten
durch Erhöhung des Cr2O3-Anteils in den Filmen, ähnlich wie in [145], verstärkt werden. Die
CrO2-Schichten in [146] wurden durch thermische Zersetzung von CrO3 unter hohem Druck auf
SrTiO3-Substraten gewachsen. Mit der gleichen Präparationsmethode auf einkristallinen Al2O3-
und TiO2-Substraten gewachsene CrO2-Filme wiesen in [147] ein ähnliches ITMR-Verhalten
auf.
Erst durch Magnetwiderstandsuntersuchungen an CrO2-Filmen hoher kristalliner Qualität
zeigte sich, dass neben den Magnetwiderstandseffekten des Tunnelns über Korngrenzen die Er-
höhung des elektrischen Widerstands aufgrund der Lorentz-Kraft vor allem bei hohen Magnet-
feldern eine große Rolle spielt. Gupta et al. [100] zeigten, dass dieser sogenannte Lorentz-Mag-
netwiderstand (LMR, aus dem Englischen: Lorentz MagnetoResistance) nur bei tiefen Tempe-
raturen und bei Magnetfeldern, die senkrecht zur Stromrichtung angelegt werden, von Bedeu-
tung ist. In [153, 154] wurde an mikrostrukturierten Transportstrukturen der LMR von CrO2
weitergehend untersucht. In Abbildung 2.14 sind die Magnetwiderstandsmessungen an CrO2-
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Filmen dargestellt, die auf einem Al2O3(0001)-Substrat (a)) bzw. auf einem TiO2(100)-Substrat
(b)) gewachsen wurden. Dabei wird der Magnetwiderstand ∆ρ/ρ an CrO2-Filmen unterschiedli-
cher kristalliner Qualität gegen ein von außen angelegtes Magnetfeld aufgetragen. In den CrO2-
Filmen auf TiO2(100)-Substraten besteht eine höhere kristalline Ordnung als in den Filmen auf
Al2O3(0001)-Substraten. Das bedeutet, dass die Dichte der Korngrenzen in den zuletzt genann-
ten Filmen höher ist als bei den Filmen auf TiO2. In Abbildung 2.14 a) werden die Ergebnisse
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Abbildung 2.14: Magnetwiderstandsmessungen an CrO2 aus [154]. a) ∆ρ/ρ bei
4,2K an CrO2-Filmen gewachsen auf einem Al2O3-Substrat (S1) in longitudina-
ler (schwarze Linie) und senkrechter (graue Linie) Magnetfeldgeometrie. b) ∆ρ/ρ
bei 10K an CrO2-Filmen gewachsen auf einem TiO2-Substrat (S3) in senkrechter
Magnetfeldgeometrie.
eines auf Al2O3 gewachsenen Films (S1) in longitudinaler (~B‖~I) und senkrechter (~B⊥~I) Feldgeo-
metrie bei einer Temperatur von T = 4,2K miteinander verglichen. In einem Magnetfeldbereich
von B =±10T ist für beide Feldgeometrien eine Abnahme des MR mit steigendem Magnetfeld
zu verzeichnen, der – wie oben dargestellt – auf das Tunneln von Ladungsträgern über Korn-
grenzen zurückzuführen ist. In longitudinaler Feldgeometrie sättigt der negative MR für Mag-
netfelder über ±10T (schwarze Linie). Im Gegensatz dazu wächst in senkrechter Geometrie
aufgrund der auf die bewegten Ladungsträger wirkenden Lorentz-Kraft [158] der MR quadra-
tisch zum Magnetfeld an (graue Linie). Neben dem quadratischen Verlauf von ∆ρ/ρ im Bereich
hoher Magnetfelder und der Tatsache, dass dieser Effekt bei der longitudinalen Geometrie nicht
zu verzeichnen ist, unterstützt auch der Vergleich mit Abbildung 2.14 b) die Theorie, dass es sich
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bei dem Anstieg des MR in hohen Magnetfeldern um den LMR handelt. In Abbildung 2.14 b)
ist ∆ρ/ρ in senkrechter Feldgeometrie für einen auf einem TiO2-Substrat gewachsenen CrO2-
Film (S3) bei einer Temperatur von 10K in einem Magnetfeldbereich von ±8T dargestellt. Im
Vergleich zu Abbildung 2.14 a) ist bei Film S3 schon bei Feldern von ±2T der quadratische
Anstieg von ∆ρ/ρ in Abhängigkeit vom Magnetfeld zu erkennen (bei S1: ±10T). Aufgrund
der höheren kristallinen Qualität von S3 verglichen mit dem Film S1 und der damit verbunde-
nen geringeren Dichte von Korngrenzen besitzen die bewegten Ladungsträger in S3 eine höhere
mittlere freie Weglänge. Dies führt dazu, dass bei diesem CrO2-Film der Anteil des LMR schon
bei relativ geringen Magnetfeldern den des ITMR überdeckt. Ein weiterer Beweis für die höhere
kristalline Qualität von S3 gegenüber S1 ist in der Größe des ITMR im Bereich kleiner Mag-
netfelder zu erkennen. Der MR von ∼ 4% bei S1 im Vergleich zum MR von ∼ 0,5% bei S3
lässt auf einen geringeren Anteil an Korngrenzen im CrO2-Film auf TiO2 schließen. Bei 300K
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Abbildung 2.15: Magnetwiderstandsmessungen an CrO2 aus [154]. ∆ρ/ρ bei
300K an CrO2-Filmen gewachsen auf a) einem Al2O3-Substrat und b) auf einem
TiO2-Substrat.
zeigt der MR von CrO2-Filmen sowohl auf Al2O3 als auch auf TiO2 einen linearen Abfall mit
ansteigendem Magnetfeld. Im Fall der auf Al2O3 gewachsenen Filme reichen Magnetfelder von
±23T nicht dazu aus, den linearen MR zu sättigen (siehe Abbildung 2.15 a)). Die gleiche Be-
obachtung, wenn auch in einem Bereich geringerer Magnetfelder (±8T), konnte auch für die
CrO2-Filme auf TiO2 gemacht werden (siehe Abbildung 2.15 b)). Neben dem Verlauf des mag-
netfeldabhängigen MR ist auch der Betrag des MR im Feldbereich von 0T bis 8T vergleichbar:
[ρ(8T)− ρ(0T)]/ρ(8T) beträgt für S1 ungefähr −3,7% und für S3 ungefähr −4,4%. Dieser
negative MR ist also unabhängig von der kristallinen Qualität der Filme und somit unabhängig
von der Dichte der Korngrenzen.
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Bei temperaturabhängigen Widerstandsmessungen an dünnen CrO2-Filmen [147,148,152,154,
156] wurde bei Temperaturen bis 240K ein metallisches Verhalten von CrO2 festgestellt. Ähn-
lich wie bei konventionellen Ferromagneten, wie Eisen, Kobalt oder Nickel, konnte eine zu T 2
proportionale Abhängigkeit des spezifischen Widerstands ρ im Temperaturbereich bis 240K
beobachtet werden. Dieses ρ(T )-Verhalten von CrO2 kann nicht wie bei den konventionel-
len Ferromagneten über Elektron-Magnon-Streuprozesse erklärt werden. Da es sich bei den
Elektron-Magnon-Streuungen um Spin-Flip-Prozesse handelt, im Minoritätsspinkanal beim halb-
metallischen Ferromagneten CrO2 aber keine Zustände bei EF existieren, wurde das Verhalten
ρ(T )∼ T 2 zum Einen auf Elektron-Elektron-Streuung zurückgeführt. Zum Anderen zeigten Su-
zuki und Tedrow [148], dass dieses Phänomen auch mit der Annahme zu erklären ist, dass der
Leitungsprozess durch eine Kombination aus metallischen Majoritäts- und halbleitenden Mino-
ritätselektronen getragen wird. Bei höheren Temperaturen wurden je nach Präparationsmethode
und somit je nach Qualität der CrO2-Filme ein ρ(T ) ∼ T γ-Verhalten mit γ zwischen 3 und 4,5
gemessen. Diese Beobachtung zeigt, dass bei höheren Temperaturen Spin-Flip-Prozesse wahr-
scheinlicher werden und somit Elektron-Magnon-Streuprozesse einen zusätzlichen Beitrag zum
temperaturabhängigen Widerstandsverhalten geben.
2.4.6 Tunnelmagnetwiderstandseffekte
Neben Magnetwiderstandsmessungen an ausgedehnten CrO2-Filmen sowie an mikrostrukturier-
ten Leiterbahnen sind in den letzten Jahren auch Untersuchungen des Tunnelmagnetwiderstands
(TMR, aus dem Englischen: Tunneling MagnetoResistance) [159–161] und des Riesenmagnet-
widerstands (GMR, aus dem Englischen: Giant MagnetoResistance) [162] Bestandteil der For-
schung gewesen. Diese Untersuchungen erfolgten an mehrlagigen Schichtsystemen auf Basis
einer CrO2-Schicht.
Aus den Gleichungen 2.3 und 2.4 wird direkt ersichtlich, dass nach dem Jullièreschen Mo-
dell der TMR-Effekt für Elektrodenmaterialien mit einer Spinpolarisation von 100% maximal
wird. Obwohl für CrO2 eine Spinpolarisation von nahezu 100% experimentell gemessen wur-
de (siehe dazu Abschnitt 2.4.4), konnten bislang keine außergewöhnlich hohen TMR-Werte in
Tunnelzellen mit einer CrO2-Elektrode erzielt werden.
Bei den bisherigen Arbeiten zu TMR-Messungen an CrO2 wurde ausgenutzt, dass sich an
der Oberfläche eines CrO2-Films eine natürliche stabile Cr2O3-Schicht bildet, die nach [163]
58
2.4 Physikalische Eigenschaften von CrO2
und [81] eine Dicke von etwa 2nm aufweist. Barry et al. brachten auf solch ein CrO2(110)/Cr2O3-
System mittels Sputterdeposition eine Topelektrode aus Kobalt auf [159]. Durch Auswertung der
nichtlinearen Strom-Spannungs-Kennlinie des Tunnelkontakts mittels des Simmons-Fit [164]
konnte in Übereinstimmung mit [163] und [81] eine Barrierenhöhe von 2nm bei 13K und 2,5nm
bei 77K ermittelt werden. Der in der Arbeit von Barry et al. [159] gemessene TMR betrug 1%
bei 77K.
Ein Jahr später berichteten Gupta et al. von einem negativen TMR von −8% bei 4,2K in ei-
nem ähnlichen Schichtsystem [160]. Ein negativer TMR bedeutet, dass der Tunnelwiderstand im
Fall einer antiparallelen Ausrichtung der Magnetisierungen der beiden Elektroden geringer ist
als im Fall der parallelen Konfiguration. Im Gegensatz zu [159] bildete hier ein (100)-orientierter
CrO2-Film die Basis für das Tunnelsystem, auf dessen natürliche Cr2O3-Schicht eine polykris-
talline Kobalt-Topelektrode aufgesputtert wurde. Der TMR-Effekt nahm dabei nahezu linear mit
ansteigender Temperatur ab und erreicht bei 150K einen Wert von lediglich −1,5%. Auch bei
der Verwendung von Permalloy (Ni81Fe19) als Topelektroden-Material zeigte sich ein negativer
Tunnelmagnetwiderstandseffekt von −2,3% bei 5K.
Die Beobachtung eines negativen TMR-Effekts wurde im Jahr 2004 von Parker et al. an einem
CrO2/CrOx-AlOx/Co-System mit einem Wert von −24% bei 5K bestätigt [161]. Der deutlich
höhere TMR-Wert wurde hier durch eine optimierte Barriere erzielt. Dabei wurde zunächst die
Oberfläche eines CrO2-Films mit einer Br/Methanol-Ätzlösung behandelt, mit der eine reprodu-
zierbare Cr2O3-Barriere erzeugt werden kann [65]. Anschließend wurde eine dünne Aluminium-
Schicht aufgebracht, die in-situ oxidiert wurde. Als Topelektrode wurde auch hier Kobalt ver-
wendet.
Aufgrund der experimentellen Bestätigung der positiven Spinpolarisationen von CrO2-Filmen
und von Kobalt (42% in [165]) kann die Umkehrung des Vorzeichens nur durch den Kontakt der
Elektroden zur Cr2O3-Barriere hervorgerufen werden. Negative TMR-Werte in Verbindung mit
einer Kobalt-Topelektrode wurden auch bei De Teresa et al. in [La0,7Sr0,3MnO3 (LSMO)/I/Co]-
Tunnelkontakten beobachtet [76], wenn als Barriere SrTiO3 (STO) verwendet wurde. Im Fall
einer SrTiO3/Al2O3- oder einer Al2O3-Barriere wurde der TMR-Effekt positiv. Nach Park et al.
hat LSMO eine Spinpolarisation von +100% [166]. Also muss die elektronische Struktur der
Barriere und die Grenzfläche zwischen der Barriere und der Elektrode einen großen Einfluss
auf die Spinpolarisation der Elektronen in der Co-Elektrode haben. Neben den hier genannten
Arbeiten traten auch in NiFe/Al2O3/Ta2O5/NiFe- [167] und in Fe3O4/STO/LSMO-Tunnelkon-
takten [168] negative TMR-Effekte auf.
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Wird eine Spinpolarisation für CrO2 von 96% und für Kobalt von −42% angenommen [62,
165], so ergibt sich nach dem Jullièreschen Modell (siehe Gleichung 2.3) für einen CrO2/I/Co-
Tunnelkontakt ein Tunnelmagnetwiderstandseffekt von −57%. Die experimentell ermittelten
niedrigeren TMR-Werte sind folgendermaßen zu erklären: Zum Einen können Spin-Flip-Prozesse
an den Grenzflächen Elektrode–Barriere zu einer Depolarisierung der tunnelnden Elektronen
beitragen. Da bei den untersuchten Tunnelkontakten die untere CrO2-Elektrode nicht in-situ
hergestellt wurde und die Grenzfläche zur Barriere daher nicht wohl definiert ist, wird dieser
Prozess einen großen Effekt auf den TMR-Wert haben. Zum Anderen können magnetische Ver-
unreinigungen und Defekte innerhalb der Barriere ebenfalls zur Streuung von Elektronenspins
beitragen. Zusätzlich beeinflusst die Cr2O3-Schicht, die in den genannten Arbeiten als Barrie-
re ausgenutzt wurde, aufgrund ihrer antiferromagnetischen Eigenschaft den Tunnelprozess. So
konnten Ji et al. zeigen, dass sich mit zunehmender Dicke der Cr2O3-Schicht die Spinpolarisa-
tion eines CrO2-Films drastisch reduziert [62].
2.4.7 Verfahren zur Herstellung von CrO2-Schichten
Mit der ferromagnetischen Eigenschaft in Verbindung mit der theoretisch zu 100% vorausgesag-
ten Spinpolarisation erfüllt CrO2 zwei wichtige Voraussetzungen, um in magneto- oder spinelek-
tronischen Anwendungen eingesetzt zu werden. In den sechziger Jahren wurde CrO2 als Mate-
rial für die Datenspeicherung auf Magnetbändern untersucht und in den siebziger Jahren auch in
diesem Bereich eingesetzt. Im Zuge dieser anwendungsorientierten Forschung erhöhten sich die
Ansprüche an die Herstellungsverfahren von dünnen CrO2-Schichten. Wie in Abschnitt 2.4.3
dargestellt wurde, müssen zur Messung der Spinpolarisation sowie zur Realisierung von magne-
toelektronischen Bauteilen, wie z. B. magnetischer Tunnelelemente, wohl definierte und glatte
Ober- bzw. Grenzflächen vorliegen. Aus diesem Grund wurden die bestehenden Verfahren zur
Herstellung dünner CrO2-Filme dahingehend optimiert, dass sowohl eine hohe Reproduzier-
barkeit der Filmoberfläche gewährleistet werden kann als auch gleichzeitig die Rauigkeit der
Oberfläche minimiert wird.
Nachdem Anfang der sechziger Jahre zunächst CrO2-Einkristalle untersucht worden sind, ge-
lang es 1966 R. C. DeVries [169], die ersten epitaktischen CrO2-Filme auf verschiedenen Sub-
straten (TiO2, Al2O3, Fe2O3) durch die thermische Zersetzung von CrO3 bei hohen Drücken
(∼ 275bar) abzuscheiden. Heutzutage wird hauptsächlich das Verfahren der Gasphasenabschei-
dung (CVD, aus dem Englischen: Chemical Vapor Deposition) zur Herstellung dünner epi-
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taktischer oder polykristalliner Schichten eingesetzt. Bei dieser Methode, die 1978 von Ishiba-
shi et al. [170] vorgestellt wurde, wird CrO2 durch thermische Zersetzung eines Ausgangsmate-
rials, wie CrO3 oder CrO2Cl2, auf einem geeigneten Substrat abgeschieden. In Abschnitt 2.5.2
und 2.5.3 wird die Präparation dünner CrO2(100)-Filme mittels zweier CVD-Verfahren mit je-
weils unterschiedlichem Ausgangsmaterial näher erklärt.
Die Verbindung von Chrom und Sauerstoff tritt abhängig von den Umgebungsparametern, wie
Druck und Temperatur, in unterschiedlichen Oxidationsstufen auf. Unter Atmosphärenbedin-
gungen ist CrO2 metastabil. Die stabilste Verbindung unter diesen Bedingungen ist Cr2O3, in die
sich CrO2 bei Erhitzung umwandelt. Weitere stabile Chromoxidphasen stellen Cr3O4, Cr2O5,
Cr8O21 und CrO3 dar. In Abbildung 2.16 sind die Chromoxidphasen sowohl als Phasendia-
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Abbildung 2.16: a) Schematisch dargestelltes Phasendiagramm der Chromoxide,
nach [95]. b) Temperaturabhängigkeit des Sauerstoffanteils x in CrOx unter einem
Druck von 1atm, aus [171]. Zu beachten: die in a) mit Cr3O8 bezeichnete Phase
wurde in einer späteren Arbeit von Norby et al. [172] als Cr8O21 identifiziert.
gramm in Abhängigkeit von Temperatur und Druck (a)) als auch in Abhängigkeit allein von
der Temperatur bei einem Umgebungsdruck von 1atm (b)) dargestellt. Aus Abbildung 2.16 a)
wird ersichtlich, dass die Herstellung von CrO2 auf zwei unterschiedlichen Wegen möglich ist:
Zum Einen über die Oxidation von Chromoxidphasen mit geringerem Sauerstoffanteil (z. B.
Cr2O3) oder reinem Chrom, zum Anderen über die Reduktion von höherwertigen Oxidpha-
sen. Dreßen [97] und Ivanov et al. [171] zeigten durch Untersuchungen an CrO2-Proben, die
mittels Molekularstrahlepitaxie deponiert wurden, dass die Herstellung von CrO2-Filmen mit-
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tels Oxidation von Cr-Metall keine zufriedenstellenden Ergebnisse lieferte. Eine heutzutage weit
verbreitete Methode, CrO2-Filme abzuscheiden, stellt das CVD-Verfahren dar, bei dem das Aus-
gangsmaterial CrO3 über verschiedene intermediäre Oxidphasen zu CrO2 reduziert wird. Dieser
Übergang von CrO3 zu CrO2 mit steigender Temperatur ist in Abbildung 2.16 b) dargestellt.
Dabei ist zu beachten, dass die in Abbildung 2.16 a) mit Cr3O8 bezeichnete Phase in einer spä-
teren Arbeit von Norby et al. [172] durch strukturelle Untersuchungen als Cr8O21 identifiziert
wurde. Ishibashi et al. [170, 173] gingen davon aus, dass gasförmiges CrO3 über die chemische
Reaktion
CrO3 →CrO2+ 12O2. (2.16)
in CrO2 zersetzt wird. Ivanov et al. [171] zeigten hingegen, dass letztendlich die Zersetzung von
CrO4 über
CrO4 →CrO2+O2. (2.17)
zur Bildung von CrO2 führt. Dieses instabile, gasförmige Biradikal oder Peroxid CrO4 wird
vermutlich über die intermediären Oxide Cr8O21 und Cr2O5 aus dem Ausgangsmaterial CrO3
gebildet, wenn dieses auf 260°C erhitzt wird. Das CrO4 zerfällt bei einer Substrattemperatur von
390°C in O2 und CrO2. Formal kann das CrO4 als CrO2O2 angesehen werden. Diese Struktur
ähnelt der Verbindung CrO2Cl2 (Chromylchlorid), die bei dem in Abschnitt 2.5.3 beschriebenen
Depositionsverfahren als Precursor eingesetzt wird.
2.5 Präparation von dünnen CrO2(100)-Schichten
Die in dieser Arbeit untersuchten epitaktischen CrO2(100)-Filme wurden mittels zweier unter-
schiedlicher CVD-Verfahren hergestellt. Beim CVD-Verfahren wird ausgenutzt, dass sich Ato-
me oder Moleküle aus der flüchtigen Gasphase eines geeigneten Ausgangsmaterials bei geeig-
net gewählten Umgebungsparametern (wie z. B. Druck und Temperatur) auf einem Substrat als
dünne Schicht ablagern. Das CVD-Wachstum dünner Schichten lässt sich in folgende Prozess-
schritte einteilen:
1. Das Ausgangsmaterial wird z. B. durch Zufuhr von Wärme in eine flüchtige Gasphase
umgewandelt oder liegt bereits gasförmig vor.
2. Dieses Prozessgas wird entweder durch Konvektion und Diffusion oder durch einen defi-
nierten Gasstrom in die Depositionszone zum Substrat transportiert.
3. Adsorption der Atome des Prozessgases an der Oberfläche des aufgeheizten Substrats.
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4. Diffusion der Atome an der Oberfläche zu Wachstumszentren.
5. Chemische Reaktion der Prozessgase an den Wachstumszentren.
6. Schichtwachstum auf der Substratoberfläche.
7. Abtransport überschüssiger Reaktionsprodukte.
Für das Wachstum der dünnen CrO2(100)-Filme mittels CVD wurde als Ausgangsmaterial
(im Folgenden mit dem englischen Wort Precursor bezeichnet) zum Einen das in fester Form
vorliegende CrO3 und zum Anderen flüssiges Chromylchlorid (CrO2Cl2) eingesetzt. Beide Ver-
fahren werden in den Abschnitten 2.5.2 und 2.5.3 näher beschrieben.
2.5.1 Substrate
Im Rahmen dieser Arbeit wurden ausschließlich Titandioxid-Substrate in (100)-Orientierung
(TiO2(100)) verwendet. TiO2 kristallisiert in der Rutilstruktur mit den Gitterparametern a =
4,952Å und c = 2,959Å [174]. Aufgrund des geringen Gitterfehlpasses zwischen dem TiO2
und dem CrO2 von 3,7% entlang der in-plane a-Achse und 1,5% entlang der c-Achse können
die CrO2(100)-Schichten nahezu isostrukturell auf den TiO2(100)-Substraten wachsen.
Rabe et al. [154] zeigten, dass das verwendete Substrat einen großen Einfluss auf die Orientie-
rung und die kristalline Ordnung des darauf gewachsenen CrO2-Films hat. Dabei wurden CrO2-
Schichten mittels desselben CVD-Verfahrens (CrO3 als Precursor) zum Einen auf Al2O3(0001)-
und zum Anderen auf TiO2(100)-Substraten aufgewachsen. Röntgendiffraktometrische Unter-
suchungen ergaben, dass die CrO2-Filme auf Al2O3(0001) eine (010)-Orientierung aufwiesen.
Zurückgeführt werden konnte diese Wachstumsrichtung auf eine Cr2O3(0001)-Schicht, die zu-
nächst isostrukturell auf dem Al2O3(0001) wächst, bevor auf diesem Cr2O3 die Bildung von
CrO2(010) ermöglicht wird. In Abbildung 2.17 a) ist eine Transmissionselektronenmikroskopie
(TEM)-Aufnahme einer etwa 200nm dicken CrO2-Schicht auf einem Al2O3(0001)-Substrat dar-
gestellt. Die Aufnahme zeigt einen Querschnitt durch den kompletten Film und den oberen Teil
des Substrats. Es ist deutlich zu erkennen, dass sich zu Beginn der Deposition eine etwa 40nm
dicke Cr2O3-Schicht bildet. Diese Zwischenschicht begünstigt ein kolumnares CrO2-Wachstum
mit Cr2O3-Einschlüssen, die sich bis zur Oberfläche des Films fortsetzen. Im Gegensatz dazu
führt das Wachstum von CrO2 auf TiO2(100)-Substraten zu epitaktischen CrO2(100)-Filmen. In
Abbildung 2.17 b) ist eine TEM-Aufnahme eines solchen CrO2-Films der Dicke 100nm darge-
stellt. Dabei kennzeichnen die beiden weißen Pfeile die Grenzfläche zwischen Substrat und der
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Abbildung 2.17: a) TEM-Aufnahme eines CrO2-Films der Dicke d ∼ 200nm auf
einem Al2O3(0001)-Substrat. An der Grenzfläche Substrat/Film ist eine Cr2O3-
Zwischenschicht (d ∼ 40nm) zu erkennen, auf der ein kolumnares CrO2-Wachstum
mit Cr2O3-Einschlüssen stattfindet. b) TEM-Aufnahme eines CrO2-Films (d ∼
100nm) auf einem TiO2(100)-Substrat. Die beiden weißen Pfeile kennzeichnen die
Grenzfläche zwischen Substrat und CrO2-Schicht.
darauf gewachsenen Schicht. Die sehr geringe Kontraständerung zwischen diesen beiden Berei-
chen zeigt, dass zum Einen das CrO2-Wachstum ohne die Bildung einer Cr2O3-Schicht direkt
auf dem TiO2 beginnt. Zum Anderen sind keine Cr2O3-Einschlüsse innerhalb der CrO2-Schicht
zu erkennen.
Substratvorbehandlung
Unmittelbar vor der CrO2-Deposition werden die TiO2(100)-Substrate in Aceton, Propanol so-
wie Methanol im Ultraschallbad für jeweils zehn Minuten gereinigt und anschließend mit tro-
ckenem Stickstoff abgeblasen. Auf diese Weise werden anhaftende, insbesondere organische
Verunreinigungen, die das epitaktische Wachstum beeinträchtigen können, entfernt. Zur Opti-
mierung des epitaktischen Wachstums wird nach der Reinigung eine Ätzung mit 25%iger Fluor-
wasserstoffsäure (Flusssäure, HF) für zweimal 30 Sekunden durchgeführt. Nach den ersten 30
Sekunden und zum Abschluss des HF-Ätzvorgangs wird das Substrat für zehn Sekunden in de-
stilliertem Wasser geschwenkt.
Durch die Behandlung der TiO2-Substrate mit HF vor der Deposition von CrO2 werden gleich
verteilte Störstellen auf der Substratoberfläche erzeugt, durch die die Bildung von glatten und
homogenen CrO2-Filmen begünstigt wird.
Beim Wachstum epitaktischer Schichten wirken Störstellen, die sich auf dem Substrat befin-
den, als Keimzentren für eine heterogene Keimbildung beim Inselwachstum und sind somit von
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großer Bedeutung für die Bildung homogener Filme. Beim Inselwachstum werden die Atome
zunächst auf dem Substrat adsorbiert und diffundieren anschließend auf der Oberfläche, bis sie
ein Wachstumszentrum, das z. B. durch Versetzungen, Stufenkanten oder Störstellen gebildet
werden kann, erreichen. Dort wird das Wachstum einer Insel initiiert. Bei ausreichend großer
Oberflächendiffusion können sich die Inseln in der Ebene verbreitern, zusammenstoßen und
auf diese Weise eine geschlossene Schicht bilden. Je homogener die Störstellen auf dem TiO2-
Substrat verteilt sind, desto gleichmäßiger wird das Wachstum dieser Inseln erfolgen, wodurch
ein epitaktisches Wachstum glatter CrO2-Schichten begünstigt wird.
2.5.2 Ausgangsmaterial: festes CrO3
Zur Herstellung der CrO2(100)-Filme mit CrO3 als Precursor wurde im Rahmen dieser Arbeit
ein modifiziertes CVD-Verfahren nach Ishibashi et al. [170, 173] eingesetzt, das auf der thermi-
schen Zersetzung von CrO3 beruht. Dabei wird das in fester Form vorliegende CrO3 über seinen
Siedepunkt von 260°C auf etwa 270°C erhitzt. Bei der Wahl geeigneter Parameter, wie z. B.
Umgebungsdruck, Substrattemperatur oder Geschwindigkeit des Transportgasflusses, können
sich dann die gasförmigen Chromoxidphasen als CrO2 auf dem TiO2-Substrat abscheiden.
In Abbildung 2.18 ist der Aufbau der CVD-Apparatur schematisch dargestellt. Ein Quarzglas-
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Abbildung 2.18: Schematische Darstellung des CVD-Aufbaus für CrO2-
Wachstumsprozesse mit festem CrO3 als Precursor.
rohr 1© befindet sich in einem Ein-Zonen-Ofen 2©, durch den der Precursor auf∼ 270°C erhitzt
wird. Der Precursor befindet sich in einem Schiffchen aus Edelstahl 3©, das mit einem Edelstahl-
rohr innerhalb des Glasrohrs verschoben werden kann. Um die unterschiedlichen Temperaturen
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am Precursor (∼ 270°C) und am Substrat (∼ 390°C) erzeugen zu können, ist der Substrat-
halter 4© mit einer Heizpatrone 5© ausgestattet. Auf diese Weise kann die Substrattemperatur
unabhängig von der Ofen- und damit der Precursortemperatur geregelt werden. Sowohl die Tem-
peratur des Precursors als auch die des Substrats kann mit je einem Ni/Cr-Ni-Thermoelement 6©
gemessen werden. Das Substrat wird auf einen Substrathalter aus Edelstahl gelegt, dessen Positi-
on im Glasrohr ebenfalls über ein Edelstahlrohr eingestellt werden kann. Das Substrat bildet mit
der langen Achse des Glasrohrs einen Winkel von 30°, wodurch eine gleichmäßige Beschich-
tung des Substrats gewährleistet wird. Die flüchtigen Phasen des Precursors werden durch einen
Sauerstoffstrom zum Substrat transportiert. Um unerwünschte Abscheidungen auf dem Substrat
während der Aufheiz- bzw. Abkühlphase des Systems zu vermeiden, kann die Richtung des
Gasstroms während dieser Zeit umgekehrt werden. Damit keine flüchtigen Cr-Phasen über den
Sauerstoffstrom in die Umgebung gelangen, wird der Gasstrom hinter dem Quarzglasrohr durch
eine mit Wasser gefüllte Gaswaschflasche geleitet und dort gefiltert.
Vor der Deposition von CrO2 werden die TiO2-Substrate wie in Abschnitt 2.5.1 beschrieben
vorbehandelt. Nachdem die gereinigten Substrate in den CVD-Ofen eingeführt worden sind,
wird zunächst der Sauerstofffluss aktiviert. Anschließend werden sowohl der Ofen als auch die
Stromversorgung der Heizpatrone im Substrathalter eingeschaltet. Der Sauerstofffluss wird wäh-
rend der Aufheiz- und in der Depositionsphase auf 10ml/min geregelt. Die Stromversorgung von
Ofen und Heizpatrone werden so eingestellt, dass während des Depositionsprozesses die Tem-
peratur des Precursors (270± 1)°C und die des Substrats (390± 1)°C beträgt. Der in Schup-
penform vorliegende, stark hygroskopische Precursor CrO3 wird zum Schutz vor Feuchtigkeit
unter einer Argon-Atmosphäre aufbewahrt. Erst nachdem das Substrat in die CVD-Apparatur
eingeführt worden ist, wird das CrO3 aus der Argonbox ausgeschleust und in das für den Pre-
cursor vorgesehene Schiffchen gefüllt. Die Herstellung eines CrO2-Films unterteilt sich in fünf
Phasen:
1. In der ersten Phase des Aufheizprozesses (∼60 Minuten) wird das Substrat auf 390°C
gebracht. Diese Temperatur wird bis zum Ende des Depositionsprozesses konstant gehal-
ten. Der Precursor wird während dieser Phase so am linken Rand des Ofens positioniert,
dass er sich auf etwa 120°C erwärmt. Dadurch wird erreicht, dass von dem Precursor auf-
genommene Feuchtigkeit verdampft. Der Sauerstofffluss von 10ml/min ist vom Substrat
weg zum Precursor gerichtet (in Abbildung 2.18 also von rechts nach links), sodass in
dieser Phase noch keine Ablagerungen aus der flüchtigen Phase des Precursors auf dem
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Substrat stattfinden können.
Um ein gleichmäßiges, nicht zu schnelles Aufwärmen des Precursors auf 260°C sicherzustellen,
wird die Aufheizphase des CrO3 in zwei Phasen unterteilt:
2. In der zweiten Phase (∼8 Minuten) wird der Precursor soweit in den Ofen geschoben,
dass er sich auf 230°C aufheizt. In dieser Phase beträgt der Abstand zwischen Precursor-
schiffchen und Substrathalter ungefähr 6cm. Bei einer Temperatur von 200°C schmilzt
CrO3, und es entsteht eine dunkelrote, hoch viskose Flüssigkeit.
3. Zu Beginn der dritten Phase, die etwa 10 Minuten dauert, wird das Precursorschiffchen
bis zu 1cm an den Substrathalter angenähert. Dadurch wird die Precursortemperatur von
230°C bis zum Siedepunkt von CrO3 (260°C) erhöht. Bei dieser Temperatur geht CrO3
von der flüssigen in die gasförmige Phase über.
4. Die vierte Phase stellt den eigentlichen Depositionsprozess dar. Beim Erreichen der Pre-
cursortemperatur von 260°C wird der Gasfluss umgekehrt, so dass die durch Verdampfen
des CrO3 entstehenden flüchtigen Chromoxid-Verbindungen zum Substrat transportiert
werden können. Die Dauer dieser vierten Phase richtet sich nach der Dicke des CrO2-
Films, die erzielt werden soll. Wachstumsratenbestimmungen haben ergeben, dass unter
den oben genannten Bedingungen 3nm CrO2 pro Minute wachsen. Während der Depositi-
onsphase steigt die Precursortemperatur von 260°C auf etwa 270°C an. Während des De-
positionsprozesses ist darauf zu achten, dass die Substrattemperatur konstant auf 390°C
bleibt. Da in der Phase 3 das um bis zu 160°C kältere Schiffchen sehr nahe an den Sub-
strathalter gebracht wird, erfolgt ein Temperaturausgleich, der zur Folge hat, dass sich das
Substrat leicht abkühlt. Durch manuelle Regelung der Heizpatrone kann diese Tempera-
turänderung kompensiert werden.
5. Nach Beendigung der Depositionsphase wird zunächst der Gasfluss umgekehrt und di-
rekt anschließend das CrO3 aus der heißen Zone des Ofens herausgezogen. Anschließend
wird die Heizpatrone im Substrathalter und der Ofen ausgeschaltet. Um eine Anlagerung
von unerwünschten Partikeln auf der CrO2-Oberfläche zu verhindern, wird während der
Abkühlphase der Gasfluss auf etwa 60ml/min erhöht. Ist eine Substrattemperatur nahe
Raumtemperatur erreicht, wird der CrO2-Film aus der CVD-Apparatur ausgebaut.
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2.5.3 Ausgangsmaterial: flüssiges CrO2Cl2
Ein weiteres Verfahren zur Herstellung dünner epitaktischer CrO2-Filme stellt die thermische
Zersetzung von flüssigem Chromylchlorid (CrO2Cl2) dar. Die im Rahmen dieser Arbeit mit
diesem Verfahren hergestellten CrO2-Filme wurden auf TiO2-Substraten gewachsen, die auf die
gleiche Weise wie beim CrO3-Prozess (siehe Abschnitt 2.5.1) vorbehandelt wurden.
Das CrO2Cl2-Verfahren wurde schon 1961 von F. J. Darnell [175] zur Erzeugung kleiner
CrO2-Partikel angewendet. In den folgenden Jahren setzte sich zur Herstellung dünner CrO2-
Filme jedoch immer mehr das CrO3-Verfahren durch, so dass das CrO2Cl2-Verfahren keine Er-
wähnung mehr fand. Erst im Jahr 2000 nutzten DeSisto et al. [61] die thermische Zersetzung von
CrO2Cl2, um dünne CrO2(100)-Filme auf TiO2-Substraten abzuscheiden. Im Anschluss daran
wurden weitere Untersuchungen an CrO2-Filmen, die aus CrO2Cl2 hergestellt wurden, durchge-
führt [63,64,171,176]; unter anderem wurde von Anguelouch et al. [63] an solchen CrO2-Filmen
die bislang höchste Spinpolarisation von 98,4% gemessen (siehe Abschnitt 2.4.3).
Die tiefrote Flüssigkeit Chromylchlorid ist leicht zersetzlich und gibt unter Atmosphärenbe-
dingungen dunkelbraune Dämpfe an die Luft ab. Da CrO2Cl2 stark ätzend und hochgradig karzi-
nogen ist, muss bei diesem Verfahren unter höchsten Sicherheitsmaßnahmen gearbeitet werden.
Dazu zählt neben dem Tragen von Schutzhandschuhen, Kitteln und Atemschutzmasken auch die
Unterbringung der gesamten Apparatur in einem Abzug. Zudem reagiert Chromylchlorid heftig
und unter Entzündung mit organischen Substanzen. Daher muss ein Kontakt von CrO2Cl2 mit
Wasser oder Lösungsmitteln unbedingt vermieden werden.
In Abbildung 2.19 ist der Aufbau des CrO2Cl2-Prozesses schematisch dargestellt. Wie beim
CrO3-Verfahren wird hier ebenfalls ein Ein-Zonen-Ofen 1© verwendet, in dem sich ein Rohr aus
Quarzglas 2© befindet. Zusammen mit dem Ofen hält eine Heizpatrone 3© den Substrathalter 4©
auf der Zersetzungstemperatur des Precursors von∼ 400°C. Anders als beim CrO3-Prozess, bei
dem sich 390°C als ideale Wachstumstemperatur herausgestellt hat, muss hier eine etwas höhe-
re Temperatur gewählt werden, die mindestens die Zersetzungstemperatur des CrO2Cl2 erreicht
und zudem noch im Stabilitätsintervall von CrO2 liegt. Das flüssige Chromylchlorid befindet
sich in einer Gaswaschflasche 5©. Die über der Flüssigkeit gebildete Gasphase wird durch einen
Sauerstoffstrom zum Substrat geleitet. Während der Aufwärmphase des Systems sowie beim
Abkühlen nach der Deposition können die beiden 3-Wege-Ventile 6© so eingestellt werden, dass
der Sauerstoffstrom an der Gaswaschflasche vorbei direkt durch das Glasrohr geleitet wird. Das
bei den Reaktionen in der Depositionszone entstehende Chlorgas wird in einer AgNO3-Lösung
in einer weiteren Gaswaschflasche 7© absorbiert und als AgCl ausgefällt. Zur weiteren Reini-
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Abbildung 2.19: Schematische Darstellung des CVD-Aufbaus für CrO2-
Wachstumsprozesse mit flüssigem CrO2Cl2 als Precursor.
gung der Abgase wird der Gasstrom hinter der AgNO3-Lösung zusätzlich durch ein Moleku-
larsieb geleitet. Die Temperaturen des Ofens, des Substrathalters und des CrO2Cl2 können mit
Ni/CrNi-Thermoelementen 8© gemessen werden.
Der Herstellungsprozess von CrO2-Filmen mittels des CrO2Cl2-Verfahrens verläuft folgender-
maßen:
1. Zunächst wird das flüssige Chromylchlorid in die Gaswaschflasche gefüllt. Beim Schlie-
ßen der Flasche muss darauf geachtet werden, dass die 3-Wege-Ventile geschlossen sind.
Um eine übermäßige Zersetzung des CrO2Cl2 zu vermeiden, wird die Flasche mit lichtun-
durchlässigem Papier umhüllt. Eine Menge von 50g CrO2Cl2 reicht für etwa 20 Prozesse.
2. Das gereinigte und vorbehandelte Substrat wird auf den Substrathalter gelegt und in den
Ofen geschoben. Nach Aktivierung des Sauerstoffstroms (15ml/min) werden der Ofen
und die Heizpatrone im Substrathalter eingeschaltet.
3. In einer etwa 1,5h dauernden Aufwärmphase wird das Substrat auf die Depositionstem-
peratur gebracht.
4. Nach der Aufwärmphase werden die beiden 3-Wege-Ventile geöffnet, so dass der Sauer-
stoffstrom das gasförmige CrO2Cl2 zum Substrat transportiert.
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5. Nach Beendigung der Deposition werden die beiden 3-Wege-Ventile geschlossen und der
Ofen sowie die Heizpatrone ausgeschaltet, so dass der CrO2-Film abkühlen kann.
6. Ist eine Temperatur nahe Raumtemperatur erreicht, wird der Film ausgebaut.
Die Grundreaktion dieses Prozesses lautet:
CrO2Cl2 →CrO2+Cl2. (2.18)
Die Zersetzung des Chromylchlorids findet in dem Temperaturgradienten innerhalb der Heizzo-
ne vor dem Substrathalter bei Ofentemperaturen zwischen 380°C und 390°C statt. Dabei bildet
sich unter Abspaltung von Cl2 eine Vorstufe des CrO2, die sich anschließend bei 400°C auf
dem Substrat zu CrO2 zersetzt. Dass diese Zersetzung des CrO2Cl2 Voraussetzung zur Bildung
von CrO2 ist, zeigen Untersuchungen der auf einem TiO2-Substrat abgeschiedenen Schicht in
Abhängigkeit des Temperaturgradienten, der im Bereich vor dem Substrathalter vorliegt [177].
Dazu wurden die Temperaturen des Ofens und des Substrathalters derart eingestellt, dass bei an-
nähernd konstanter Substrattemperatur der Temperaturanstieg vor dem Substrat variiert werden
konnte. Bei einer Ofentemperatur von TO = 300°C und einer Substrattemperatur von TS = 412°C
bildete sich auf dem TiO2-Substrat eine schwarze, nicht leitende Abscheidung, die durch rönt-
gendiffraktometrische Untersuchungen als Cr2O3 identifiziert wurde. Es wird angenommen,
dass bei diesen Parametern die Zersetzung des CrO2Cl2 an der Position des Substrates noch
nicht eingesetzt hat. Durch Einstellen eines flacheren Temperaturgradienten vor dem Substrat
(TO = 390°C und TS = 400°C) konnte das Wachstum von homogenen, sehr glatten CrO2-Filmen
erreicht werden. Diese Ergebnisse unterstützen die Theorie, dass die reaktive Phase dieses Pro-
zesses nicht durch das CrO2Cl2 selbst gegeben ist, sondern durch Zersetzungsprodukte, die auf
dem Weg zum Substrat unter spezifischen Temperaturbedingungen gebildet werden. Dies steht
in Analogie zur Zersetzung des CrO3, das ebenfalls nicht direkt CrO2 bildet, sondern zunächst
mehrere Intermediärverbindungen durchläuft.
Desweiteren konnte beim CrO2Cl2-Prozess beobachtet werden, dass die Deposition von CrO2
erst zwei Stunden nach Einleiten des Precursors beginnt. Zum Einen konnte diese Tatsache
anhand von Proben gezeigt werden, die 1h, 1,5h, 2h und 2,5h lang dem Depositionspro-
zess ausgesetzt waren. Untersuchungen mittels SQUID-Magnetometrie und Röntgendiffrakto-
metrie zeigten, dass bei den ersten drei Proben mit einer Depositionszeit von tD ≤ 2h kein
CrO2-Wachstum vorlag. Erst bei der Probe mit td = 2,5h konnte eine CrO2-Schicht nachge-
wiesen werden. Zum Anderen konnte die Vorlaufzeit, in der aus dem CrO2Cl2 die Vorstufen
70
2.5 Präparation von dünnen CrO2(100)-Schichten
zur CrO2-Bildung entstehen, dadurch ermittelt werden, dass sich in dieser Phase in der AgNO3-
Absorberlösung noch kein AgCl niedergeschlagen hat. Das bedeutet, dass sich innerhalb der
ersten zwei Stunden des Depositionsprozesses noch kein Chlor vom Chromylchlorid abgespal-
tet hat und somit kein CrO2 gebildet werden konnte.
Eine Optimierung der strukturellen Eigenschaften sowie der Beschaffenheit der Oberfläche
der CrO2-Filme konnte bei einer Substrattemperatur von TS = 400°C, einer Ofentemperatur von
TS = 390°C und einem Sauerstofffluss von 30ml/min erreicht werden. Im Vergleich zum CrO3-
Prozess mit 3nm/min sind beim CrO2Cl2-Verfahren die Wachstumsraten der CrO2-Schicht unter
oben genannten Bedingungen mit etwa 18nm/min um einen Faktor sechs höher.
Bei der CrO2Cl2-Apparatur konnte nicht verhindert werden, dass das CrO2Cl2-Gas sowohl in
die Gehäuse der 3-Wege-Ventile als auch in die Zwischenräume an den Übergangsstücken zwi-
schen Zuleitungen und Quarzglasrohr eindringen konnte. Da sich auf diese Weise dort Chrom-
oxidverbindungen anlagerten, war es nach etwa drei Wochen nicht mehr möglich, die Ventile zu
öffnen sowie die Zuleitungen von dem Quarzglasrohr zu trennen. Zusätzlich wurden die elek-
trischen Leitungen der Heizpatrone im Substrathalter von dem in der Heizzone entstehenden
Chlorgas derart angegriffen, dass nach etwa 25 Depositionsprozessen die Heizpatrone aufgrund
eines Kurzschlusses nicht mehr funktionstüchtig war. Da der Substrathalter mit der Heizpatro-
ne so konstruiert werden musste, dass während des CrO2-Wachstumsprozesses keine gasför-
migen Phasen aus dem System austreten konnten, wurden die Öffnungen für die Zuleitungen
zur Heizpatrone mit einem Harz vergossen. Da dadurch die Heizpatrone untrennbar mit dem
Substrathalter verbunden war, musste aufgrund des Kurzschlusses in der Heizpatrone der kom-
plette Substrathalter neu angefertigt werden. Nach Neuaufbau der CrO2Cl2-Apparatur konnte
das CrO2-Wachstum nicht mehr reproduziert werden. Eine Erklärung dafür liegt in der sensi-
blen Abhängigkeit des CrO2-Wachstums von den im Ofen herrschenden Temperaturgradienten
und der Position des Substrates innerhalb dieser.
Zur Herstellung epitaktischer CrO2(100)-Filme können zwei unterschiedliche CVD-Verfahren
eingesetzt werden. Als Precursor für die jeweiligen Prozesse kann zum Einen festes CrO3 und
zum Anderen flüssiges Chromylchlorid (CrO2Cl2) verwendet werden. Dabei haben vor allem die
Parameter Substrat- und Precursortemperatur einen großen Einfluss auf die Qualität der CrO2-
Filme.
In den Abschnitten 2.6.1, 2.6.2 und 2.6.3 werden CrO2-Filme aus dem CrO2Cl2-Verfahren mit-
tels Röntgendiffraktometrie, Rastertunnelmikroskopie sowie SQUID-Magnetometrie und mag-
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netooptischen Kerr-Messungen untersucht und mit Filmen, die mittels des CrO3-Verfahrens
hergestellt wurden, verglichen. Wegen der oben genannten Probleme mit der CrO2Cl2-Anlage
konnten jedoch die Messungen an magnetischen Tunnelsystemen (Abschnitt 2.7) und die Un-
tersuchungen der Domänenkonfigurationen in CrO2-Mikrostrukturen (Abschnitt 2.8) sowie des
strominduzierten Schaltens von magnetischen Domänenwänden (Abschnitt 2.9) nur an mit CrO3
hergestellten CrO2-Filmen durchgeführt werden.
2.6 Charakterisierung der CrO2(100)-Filme
2.6.1 Röntgendiffraktometrie
Mittels röntgendiffraktometrischen Untersuchungen (XRD, aus dem Englischen: X-Ray Dif-
fraction) können die auf TiO2(100)-Substraten gewachsene CrO2-Schichten hinsichtlich ihres
epitaktischen Wachstums sowie auf ihre Phasenreinheit untersucht werden. Für diese Messungen
wurde ein vier-Achsen-Diffraktometer (D5000) der Firma Siemens eingesetzt. Die verwendete
Kupfer-Anode erzeugt Röntgenstrahlung (Cu Kα) der Wellenlänge λ = 1,542Å.
Über die Gleichung
sin2Θ = λ
2
4
(
h2
a2
+
k2
b2 +
l2
c2
)
, (2.19)
die unmittelbar aus der Bragg-Bedingung folgt, lassen sich Peaks aus Röntgendiffraktogram-
men, die bei den Winkeln 2Θ auftreten, über die Millerschen Indizes (hkl) den Gitterparametern
a, b und c des untersuchten Materials zuordnen. Dabei bezeichnet λ die Wellenlänge der ver-
wendeten Röntgenstrahlung.
Die Abbildungen 2.20 a - c) zeigen Röntgendiffraktogramme von drei verschiedenen CrO2-
Filmen, die mittels des CrO2Cl2-Verfahrens auf TiO2(100)-Substraten gewachsen wurden. Diese
Filme wurden jeweils bei unterschiedlichen Ofen- und Substrattemperaturen hergestellt. Alle mit
einem ∗ gekennzeichneten Peaks stammen vom Probenhalter. Die beiden dominanten Peaks in
allen Messungen bei 2Θ= 39,3° und 2Θ= 84,5° sind auf das TiO2(100)-Substrat zurückzufüh-
ren. In Abbildung 2.20 a) treten neben diesen beiden TiO2(200)- und TiO2(400)-Reflexen ledig-
lich zwei weitere Peaks bei 2Θ = 36,3° und 2Θ = 76,9° auf, die von einer Cr2O3-Phase stam-
men. Das bedeutet, dass aufgrund der eingestellten Temperaturen (Ofentemperatur TO = 300°C
und Substrattemperatur TS = 410°C) kein CrO2-Wachstum auftrat und stattdessen nur Cr2O3 ge-
bildet wurde. Durch Angleichen der Ofen- an die Substrattemperatur wird die Bildung von CrO2
ermöglicht. Zu erkennen ist dies in der Abbildung 2.20 b). Dort treten für einen Depositionspro-
zess mit TO = TS = 390°C neben den TiO2- und Cr2O3-Peaks zusätzlich zwei weitere Reflexe bei
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Abbildung 2.20: Röntgendiffraktogramme von drei verschiedenen Proben, die mit-
tels des CrO2Cl2-Prozesses hergestellt wurden. Die mit einem ∗ gekennzeichneten
Peaks stammen vom Probenhalter. a) Bei nicht optimierten Parametern wird keine
CrO2-Schicht gebildet. Neben den Peaks, die auf das Substrat zurückzuführen sind
(TiO2(200) und TiO2(400)) sind nur Cr2O3-Peaks zu erkennen. Die Wachstumspa-
rameter bei dieser Probe waren: Ofentemperatur TO = 300°C und Substrattempe-
ratur TS = 410°C. b) Durch Angleichen der Ofentemperatur (TO = TS = 390°C)
an die Substrattemperatur wird das Wachstum von CrO2 ermöglicht (CrO2(200)-
und CrO2(400)-Peaks). Die deutlich ausgeprägten Cr2O3-Peaks deuten aber wei-
terhin auf Verunreinigungen innerhalb der CrO2-Schicht mit Cr2O3 hin. c) Bei op-
timierten Parametern (TO = 390°C, TS = 400°C) sind die Cr2O3-Peaks nahezu
komplett unterdrückt. Der minimal ausgeprägte Cr2O3(110)-Peak bei 36,3° ist auf
eine Oberflächendegeneration der obersten CrO2-Schichten zurückzuführen.
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2Θ= 40,8° und 2Θ = 88,5° auf. Diese lassen sich über die Gleichung 2.19 als CrO2(200)- und
CrO2(400)-Peaks identifizieren, wenn für CrO2 ein Gitterparameter a von 4,41Å angenommen
wird. Die in Abbildung 2.20 c) untersuchte Probe wurde unter optimierten Temperaturparame-
tern (TO = 390°C, TS = 400°C) gewachsen. Darüber hinaus wurde bei dieser Probe das Substrat
vor der Deposition mit Flusssäure (siehe dazu Abschnitt 2.5.1) behandelt. Diese beiden Aspekte
führen zu einem homogenen CrO2-Wachstum, was durch das Verschwinden der beiden Cr2O3-
Peaks deutlich wird.
In den Abbildungen 2.21 a) und b) sind Röntgendiffraktogramme von zwei verschiedenen
CrO2-Filmen dargestellt, die mittels des CrO3-Verfahrens unter optimierten Temperatur-Bedin-
gungen gewachsen wurden. Bei den Filmen wurde eine Ofentemperatur von 275°C und eine
Substrattemperatur von 393°C gewählt. Bei beiden Filmen zeigen die ausgeprägten (200)- und
(400)-Peaks des CrO2 deutlich ein epitaktisches (100)-Wachstum der Schichten. Der in Abbil-
dung 2.21 a) untersuchte CrO2-Film wurde ohne vorherige Behandlung des Substrats mit Fluss-
säure hergestellt. Das dadurch bedingte schlechtere CrO2-Wachstum resultiert in dem Auftreten
des Cr2O3(110)-Röntgenpeaks bei 2Θ = 36,3°. Das in Abbildung 2.21 b) gezeigte Röntgendif-
fraktogramm stammt von einer CrO2-Probe, bei der vor der Deposition das Substrat mit Fluss-
säure geätzt wurde. Dadurch wurde das Wachstum der CrO2-Schicht so optimiert, dass keine
Cr2O3-Phasen in der Schicht bzw. auf der Oberfläche messbar waren.
Untersuchungen mittels Röntgenbeugung in der Θ-2Θ-Geometrie haben gezeigt, dass die im
Rahmen dieser Arbeit hergestellten CrO2-Filme ein epitaktisches (100)-orientiertes Wachstum
aufweisen. Durch Optimierung der Wachstumsparameter und durch eine Vorbehandlung der
Substrate mit Flusssäure wird der Cr2O3-Anteil in den Schichten verringert und somit eine hö-
here Phasenreinheit erzielt.
2.6.2 Rasterkraftmikroskopie und Rastertunnelmikroskopie
Neben einem phasenreinen und epitaktischen Wachstum müssen CrO2-Filme, die z. B. in mag-
netischen Tunnelsystemen eingesetzt werden sollen, eine möglichst glatte Oberfläche aufweisen.
Um eine homogene und isolierende Barriere auf einen CrO2-Film aufbringen zu können, darf die
Oberflächenrauigkeit des CrO2 die Barrierendicke nicht überschreiten. Typischerweise beträgt
die Dicke solcher Tunnelbarrieren etwa 5− 50Å. Damit CrO2-Schichten als Bottomelektrode
von Tunnelzellen verwendet werden können, sollte die Rauigkeit dieser Filme also im Bereich
weniger Nanometer liegen.
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Abbildung 2.21: Röntgendiffraktogramme von zwei verschiedenen Proben, die
mittels des CrO3-Prozesses hergestellt wurden. Beide Proben sind unter optimier-
ten Temperaturparametern gewachsen (TO = 275°C, TS = 393°C). a) Die Deposi-
tion von CrO2 erfolgte ohne vorherige Behandlung des TiO2-Substrats mit Fluss-
säure. Neben den CrO2- und TiO2-Peaks tritt hier ein geringer Cr2O3-Anteil auf.
b) Bei einer Vorbehandlung mit Flusssäure wird der Cr2O3-Peak komplett unter-
drückt. Die mit einem ∗ gekennzeichneten Peaks stammen vom Probenhalter.
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Die in dieser Arbeit hergestellten CrO2-Filme wurden mittels Rastertunnelmikroskopie (STM,
aus dem Englischen: Scanning Tunneling Microscopy) bezüglich ihrer Oberflächenbeschaffen-
heit untersucht. Diese STM-Messungen wurden bei Raumtemperatur in einem Compact Lab
Ultrahochvakuum System der Firma Omicron durchgeführt. Als Messsonden dienten polykris-
talline Wolfram-Spitzen. Alle in dieser Arbeit gezeigten STM-Aufnahmen wurden im Konstant-
Strom-Modus aufgenommen. Für weitere Details zu den STM-Messungen an CrO2 sowie zu der
verwendeten STM-Apparatur wird auf [178] verwiesen.
Abbildung 2.22 a) zeigt eine STM-Aufnahme eines CrO2-Films mit einer Scanlänge von
3µm. Dieser Film wurde auf einem TiO2-Substrat hergestellt, das vor der Deposition nicht mit
Flusssäure behandelt worden war. Es ist deutlich zu erkennen, dass der Film in Form von etwa
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Abbildung 2.22: STM-Aufnahmen von CrO2-Oberflächen. Das verwendete TiO2-
Substrat wurde vor der Deposition nicht mit Flusssäure vorbehandelt. a) Der CrO2-
Film weist eine peak-to-peak-Rauigkeit von etwa 35nm auf einer Scanlänge von
3µm auf. b) STM-Aufnahme (110nm Scanlänge) von der Oberfläche einer in a)
abgebildeten rechteckigen Insel. Im Inset ist ein Linienprofil entlang der Linie A
dargestellt. Die Höhe der einzelnen Stufen entspricht mit 4,4Å der Gitterkonstan-
ten der a-Achse von CrO2.
300nm× 1000nm großen Inseln gewachsen ist, deren lange Kanten bevorzugt entlang der in-
plane [001]-Achse des CrO2 orientiert sind. Diese Inseln sind teilweise zusammengewachsen,
teilweise sind sie durch tiefe Gräben getrennt. Diese Beobachtungen belegen, dass – wie in Ab-
schnitt 2.5.1 beschrieben – das Wachstum der CrO2-Schichten an einzelnen Wachstumszentren
beginnt, wodurch zunächst voneinander separierte Inseln entstehen, die beim Zusammenwach-
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sen einen kontinuierlichen Film bilden. Die Entstehung der Gräben ist damit zu erklären, dass
das Substrat vor der Deposition nicht mit Flusssäure vorbehandelt wurde, woraus ein ungleich-
mäßiges Wachstum des CrO2 resultiert. Die hohe peak-to-peak-Rauigkeit von etwa 35nm ist
auf die Existenz dieser Gräben zurückzuführen. Die Oberfläche der rechteckigen Inseln wird
aus atomar glatten Terrassen gebildet, die in der Abbildung 2.22 b) in einer STM-Aufnahme mit
einer Scanlänge von 110nm dargestellt sind. Die Höhe dieser im Mittel 25nm breiten Stufenkan-
ten wurde zu etwa 4,4Å ermittelt (siehe Höhenprofil entlang der Linie A in Abbildung 2.22 b).
Dieser Wert stimmt gut mit der Gitterkonstante der a-Achse von CrO2 (∼ 4,41Å) überein. Die
hellen Verunreinigungen auf der Oberfläche des Films sind auf die ex-situ-Präparation des CrO2
zurückzuführen.
Eine Optimierung der Oberflächenbeschaffenheit von CrO2-Filmen wurde unter Anderem
durch eine Ätzung der TiO2-Substrate mit 25%iger Flusssäure vor der Deposition erreicht. In
Abbildung 2.23 a) ist eine STM-Aufnahme der Oberfläche eines CrO2-Films dargestellt, der
mittels des CrO3-Verfahrens hergestellt wurde. Dieser Film wurde in einem früheren Stadium
der Arbeiten an CrO2 gewachsen. Zu dieser Zeit bestand bei der Filmpräparation noch nicht die
Möglichkeit, in der Aufheiz- bzw. in der Abkühlphase den Sauerstofffluss umzukehren, wie es
in Abschnitt 2.5.2 beschrieben wurde. Das bedeutet, dass das Substrat schon den Dämpfen des
Precursors ausgesetzt war, obwohl dieser noch nicht die ideale Temperatur erreicht hatte. Ab-
bildung 2.23 a) zeigt, dass die Vorbehandlung des Substrats mit HF zu einem gleichmäßigeren
Wachstum der CrO2-Inseln führt. Die Graustufenskala am rechten Rand des Bildes sowie das
unter dem STM-Bild dargestellte Höhenprofil entlang der im Bild eingezeichneten Linie zeigen,
dass hier eine peak-to-peak-Rauigkeit von nur noch etwa 7nm vorliegt. Die über den gesamten
Scanbereich gemittelte rms-Rauigkeit beträgt hier nur 1nm. Die Abkürzung rms stammt von
dem englischen Begriff root-mean-squared und entspricht dem quadratischen Mittel der Rauig-
keit. Bei CrO2-Filmen, die mittels des CrO2Cl2-Verfahrens hergestellt wurden, liegt die peak-
to-peak-Rauigkeit zwar auch im Bereich nur weniger Nanometer. Jedoch ist die rms-Rauigkeit
bei der in Abbildung 2.23 b) untersuchten CrO2-Oberfläche mit 0,5nm halb so groß wie bei
Filmen, die mittels CrO3-Verfahrens hergestellt wurden. Eine niedrigere rms-Rauigkeit bedeu-
tet, dass der Übergang zwischen den Erhöhungen und den Gräben auf der Oberfläche deutlich
flacher verläuft.
Durch eine Optimierung des CrO3-Prozesses konnte die Rauigkeit der CrO2-Filme aus die-
sem Verfahren so weit verringert werden, dass nahezu die Werte aus dem CrO2Cl2-Verfahren
erreicht wurden. Diese Optimierung bestand in dem Umbau der Anlage, so dass eine Umkeh-
rung des Gasflusses, der die gasförmigen Chromoxidphasen aus dem Precursor zu dem Substrat
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a) b)
Abbildung 2.23: STM-Aufnahmen der Oberfläche zweier CrO2-Filme. Die unten
dargestellten Höhenprofile wurden entlang der Linien in den STM-Bildern auf-
genommen. a) Der CrO2-Film wurde mittels des CrO3-Verfahrens auf einem mit
HF vorbehandelten Substrat hergestellt. Hierbei bestand noch nicht die Möglich-
keit der Sauerstoffflussumkehr in der Aufheizphase des Systems. Die peak-to-peak-
Rauigkeit wurde im Vergleich zu Abbildung 2.22 a) auf ∼ 7nm reduziert. Die rms-
Rauigkeit beträgt∼ 1nm. b) Der CrO2-Film wurde mittels des CrO2Cl2-Verfahrens
auf einem mit HF vorbehandelten Substrat hergestellt. Das Linienprofil zeigt eine
peak-to-peak-Rauigkeit von ∼ 5nm, die rms-Rauigkeit beträgt ∼ 0,5nm.
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transportiert, möglich wurde. Auf diese Weise wird das Substrat in der Aufheizphase des Sys-
tems vor unerwünschten Anlagerungen geschützt, durch die das CrO2-Wachstum gestört werden
kann. In Abbildung 2.24 ist eine Atomkraftmikroskopieaufnahme (AFM, aus dem Englischen:
3.93nm
Abbildung 2.24: AFM-Aufnahme einer CrO2-Oberfläche. Der Film wurde mit-
tels des optimierten CrO3-Verfahrens (mit Flussumkehr) auf einem mit HF vor-
behandelten Substrat hergestellt. Im Datenfeld „Image Statistics“ ist eine peak-to-
peak-Rauigkeit von ∼ 4,7nm („Img. Z range“) und eine rms-Rauigkeit von 0,6nm
(„Img. rms (Rq)“) abzulesen. Das oben rechts dargestellte Höhenprofil ist entlang
der im AFM-Bild dargestellten Linie aufgenommen.
Atomic Force Microscopy) der Oberfläche eines CrO2-Films gezeigt, der unter diesen opti-
mierten Bedingungen gewachsen wurde. Dazu wurde ein vorher mit HF geätztes TiO2-Substrat
verwendet. In dem Datenfeld „Image Statistics“, das von der Auswertungssoftware des AFM ge-
neriert wird, ist zu erkennen, dass die peak-to-peak-Rauigkeit auf 4,7nm („Img. Z range“) und
die rms-Rauigkeit auf 0,6nm („Img. rms (Rq)“) reduziert wurde. Gemittelt über weitere Mes-
sungen an vergleichbar hergestellten Filmen ergibt sich eine peak-to-peak-Rauigkeit von etwa
5nm und eine rms-Rauigkeit von etwa 0,7nm. Das Höhenprofil oben rechts in Abbildung 2.24
wurde entlang der im AFM-Bild eingezeichneten Linie aufgenommen. Es zeigt, dass der sehr
helle Bereich im oberen Teil des AFM-Bildes nur 3,9nm höher ist als der dunkle Bereich links
daneben.
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Im Vergleich mit der typischen Dicke einer Tunnelbarriere zwischen 5Å und 50Å liegt die
peak-to-peak-Rauigkeit der CrO2 von etwa 5nm immer noch am oberen Rand dieses Intervalls.
Aufgrund des flach verlaufenden Höhenprofils der CrO2-Oberfläche ist es aber dennoch mög-
lich, eine homogene und isolierende Barriere darauf aufzubringen. Die Ergebnisse von Untersu-
chungen an magnetischen Tunnelsystemen basierend auf einer CrO2-Bottomelektrode werden
in Abschnitt 2.7 vorgestellt.
STM- und AFM-Untersuchungen zeigen, dass durch Optimierung der Prozessparameter und
durch Vorbehandlung der TiO2-Substrate mit Flusssäure die peak-to-peak-Rauigkeit der Ober-
fläche von CrO2-Filmen, die sowohl mittels CrO3- als auch mittels CrO2Cl2-Precursor herge-
stellt wurden, auf etwa 5nm reduziert werden kann. Dabei weisen die Filme aus dem CrO2Cl2-
Verfahren im Vergleich zum CrO3-Verfahren eine etwas geringere rms-Rauigkeit auf (CrO2Cl2:
0,5nm, CrO3: 0,7nm).
2.6.3 SQUID-Magnetometrie und magnetooptische Kerr-Messungen
Damit CrO2-Filme in magnetoresistiven Anwendungen, wie z. B. magnetischen Tunnelsystemen
eingesetzt werden können, müssen neben der kristallographischen Reinheit und der Oberflä-
chenbeschaffenheit auch die magnetischen Eigenschaften untersucht werden. Dabei ist es wich-
tig, Informationen über magnetische Schaltfelder bei Ummagnetisierungsprozessen (Koerzitiv-,
Nukleations-, Sättigungsfelder) sowie über das Verhalten von magnetischen Domänenwänden
in lateral begrenzten Strukturen zu erlangen. Die zuletzt genannten Untersuchungen werden in
den Abschnitten 2.8 und 2.9 erläutert. Die Messungen der magnetischen Schaltfelder wurden
mittels SQUID (Superconducting Quantum Interference Device)-Magnetometrie und magneto-
optischen Kerr-Messungen (MOKE, MagnetoOptischer Kerr-Effekt) in longitudinaler Geome-
trie durchgeführt. Für die SQUID-Messungen im Temperaturbereich von 5K bis 300K wurde
ein MPMS XL der Firma Quantum Design eingesetzt. Der Aufbau für die MOKE-Messungen
bei Raumtemperatur ist in [13] und [177] näher beschrieben.
CrO2(100)-Filme zeichnen sich durch eine intrinsische uniaxiale in-plane Anisotropie ent-
lang der c-Achse aus. In Abbildung 2.25 a) sind MOKE-Messungen entlang der c-Achse und
der in-plane a-Achse bei Raumtemperatur dargestellt. Dabei stellen die grauen Dreiecke den
Ummagnetisierungsprozess entlang der c-Achse und die schwarzen Kreise den entlang der in-
plane a-Achse dar. Das Umschalten entlang der leichten Magnetisierungsrichtung (B ‖ [001])
erfolgt in einem kleinen Feldintervall von etwa 1mT bei einem Koerzitivfeld von ungefähr
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Abbildung 2.25: Magnetische Hysteresekurven gemessen an zwei verschiedenen
CrO2-Filmen. a) Magnetooptische Kerr-Messungen (MOKE). Entlang der in-plane
c-Achse [001] kennzeichnet die nahezu rechteckige Hysteresekurve mit sehr schar-
fen Umschaltvorgängen die magnetisch leichte Achse (graue Dreiecke). Entlang
der in-plane a-Achse [010] liegt eine magnetisch harte Magnetisierungsrichtung
vor (schwarze Kreise). Der Inset zeigt eine Messung entlang [001] mit geringe-
ren Magnetfeldschritten. b) SQUID-Messungen mit einem Magnetfeld entlang der
leichten Magnetisierungsrichtung (B ‖ [001]) bei 5K (schwarze Quadrate) und bei
300K (graue Dreiecke).
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BC = ±7,5mT. Verbunden mit der nahezu 100%igen Remanenz bei 0T resultiert daraus eine
rechteckige Hysterese, die im Inset in Abbildung 2.25 a) mit kleineren Magnetfeldschritten dar-
gestellt ist. Die leichte Asymmetrie in der Hysteresekurve ist nicht auf das CrO2, sondern auf ei-
ne fehlerhafte Kalibrierung des verwendeten Magneten zurückzuführen. Die später diskutierten
SQUID-Messungen zeigen keine Verschiebung in Magnetfeldrichtung. Das Ummagnetisieren
der CrO2-Schicht in einem Magnetfeld, das entlang der in-plane a-Achse (B ‖ [010]) angelegt
wurde, ist charakterisiert durch eine typische Hysteresekurve entlang einer harten Magnetisie-
rungsrichtung. Dabei beginnt das Umschalten der Magnetisierung bei einem Nukleationsfeld
von etwa BN = ±90mT. Im Feldbereich zwischen den Nukleationsfeldern liegt eine nahezu
lineare Abhängigkeit der Magnetisierung vom angelegten Magnetfeld vor. Der kleine hystereti-
sche Bereich bei B≈ 0 ist auf eine leicht von der harten Richtung abweichende Orientierung der
Probe im Magnetfeld zurückzuführen.
In Abbildung 2.25 b) sind Hysteresekurven eines anderen CrO2-Films dargestellt, die mit ei-
nem SQUID bei 5K (schwarze Quadrate) und bei 300K (graue Dreiecke) gemessen wurden.
Das Magnetfeld wurde hier entlang der leichten Magnetisierungsachse angelegt (B ‖ [001]).
Im Gegensatz zu den MOKE-Messungen, bei denen aufgrund der geringen Eindringtiefe von
Licht in magnetische Metalle im Bereich von 10nm nur CrO2 analysiert wird, das auf der Ober-
seite des Substrates gewachsen ist, wird beim SQUID das magnetische Moment der gesamten
Probe gemessen. Beim CVD-Prozess wird jedoch nicht nur epitaktisches CrO2 auf der Ober-
seite des Substrats, sondern auch polykristallines CrO2 auf den Seitenflächen sowie auf der
Unterseite des Substrats abgeschieden. Um den Einfluss dieser polykristallinen Anteile auf die
SQUID-Messungen ausschließen zu können, wurden die Proben zuvor mittels optischer Kon-
taktlithographie in Verbindung mit einem nasschemischen Ätzprozess strukturiert. Dazu wurde
die Oberseite des CrO2-Films mit dem Lithographielack AR-U 4040 der Firma AllResist be-
deckt. Durch eine Maske wird ein rechteckiger Bereich in der Mitte der CrO2-Probe abgedeckt.
Nach der UV-Belichtung und anschließendem Entwickeln des Lacks ist nur noch dieser rechte-
ckige Bereich durch Lack geschützt. In einer Ätzlösung, die aus Ammoniumcer-(IV)-nitrat und
Perchlorsäure zu gleichen Teilen hergestellt wurde, wird anschließend das polykristalline CrO2
von den Seitenflächen und der Unterseite sowie ein schmaler Rand vom epitaktischen CrO2
auf der Oberseite entfernt. Auf diese Weise kann eine definierte Fläche aus epitaktischem CrO2
hergestellt werden.
Abbildung 2.25 b) zeigt, dass bei tiefen Temperaturen die Sättigungsmagnetisierung MS höhe-
re Werte aufweist als bei Raumtemperatur. Dies liegt darin begründet, dass bei höheren Tempera-
turen die magnetischen Momente aufgrund von thermischen Fluktuationen aus der Richtung des
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Sättigungsmagnetfelds gekippt werden und dadurch die resultierende Sättigungsmagnetisierung
reduziert wird. Zusätzlich bewirken eben diese Fluktuationen, dass die Aktivierungsenergie für
ein Ummagnetisieren des Films gesenkt wird. Dies äußert sich in geringeren Koerzitivfeldern
BC bei höheren Temperaturen. In Abbildung 2.25 b) sinkt das Koerzitivfeld von 3,5mT bei 5K
auf 1,5mT bei 300K.
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Abbildung 2.26: SQUID-Messung
der Temperaturabhängigkeit der
remanenten Magnetisierung eines
CrO2-Films. Der Inset zeigt ei-
ne Vergrößerung des Temperatur-
bereichs von 370K bis 390K.
An demselben Film aus Abbildung 2.25 b) wurde weiterhin mittels SQUID-Magnetometrie
die Temperaturabhängigkeit der remanenten Magnetisierung untersucht. Anhand dieser Mes-
sungen kann die Curie-Temperatur der CrO2-Filme abgeschätzt werden. Für die Messung der
einzelnen Punkte wurde zunächst die Temperatur eingestellt. Nach Stabilisierung der Tempera-
tur wurde die Probe in einem Magnetfeld von 1T gesättigt. Anschließend wurde das Feld auf
0T zurückgefahren und die SQUID-Messung durchgeführt. Das in Abbildung 2.26 dargestellte
Ergebnis zeigt eine kontinuierliche Abnahme der Magnetisierung mit ansteigender Temperatur.
Dieser M(T )-Verlauf entspricht dem eines typischen Ferromagneten. Im Inset ist zu erkennen,
dass die Magnetisierung des CrO2-Films bei einer Temperatur von etwa 385K verschwindet.
Dieser Wert zeigt eine gute Übereinstimmung mit den Ergebnissen von Yang et al. [98], die an
CrO2-Filmen eine Curie-Temperatur von 386,5K ermittelt haben.
Neben der in Abbildung 2.25 b) dargestellten Temperaturabhängigkeit der Koerzitivfelder
in CrO2-Filmen hat auch die Dicke d der Filme einen großen Einfluss auf die magnetischen
Schaltfelder. In Abbildung 2.27 sind die Hysteresekurven von zwei unterschiedlichen CrO2-
Filmen verschiedener Dicke dargestellt. Die Messungen wurden mittels SQUID-Magnetometrie
bei einer Temperatur von 300K mit dem Magnetfeld entlang der leichten Magnetisierungsachse
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Abbildung 2.27: Mittels
SQUID-Magnetometrie bei
300K aufgenommene Hystere-
sekurven zweier CrO2-Filme
unterschiedlicher Dicke. Das
Magnetfeld liegt dabei parallel
zur leichten Magnetisierungs-
richtung (B ‖ [001]).
durchgeführt. Die Messreihe mit den schwarzen Quadraten stammt von einem 130nm dicken,
die mit den grauen Dreiecken von einem 350nm dicken CrO2-Film. Es ist zu erkennen, dass das
Koerzitivfeld BC der dünneren Schicht (d = 130nm) mit 6,6mT weitaus größer ist als das der
Schicht mit d = 350nm (BC = 1,5mT). Weitere Messungen an Filmen der Dicke 440nm und
770nm zeigen, dass es sich bei dieser Abhängigkeit um einen kontinuierlichen Verlauf handelt.
Diese Abhängigkeit wurde unter Anderem auch von Li et al. [107], Anguelouch et al. [108] und
Miao et al. [99] beobachtet. Das schichtdickenabhängige Verhalten von BC ist auf eine zusätzli-
che magnetische Anisotropie zurückzuführen, die durch Verspannungen im CrO2-Film aufgrund
des Gitterfehlpasses zwischen dem TiO2-Substrat und der darauf wachsenden CrO2-Schicht in-
duziert wird. In dünnen, verspannten Filmen wird die Anisotropie entlang der c-Achse verstärkt,
zu deren Überwindung höhere Koerzitivfelder nötig sind. Wird die Schichtdicke der CrO2-Filme
erhöht, kann die Verspannung im Kristallgitter reduziert werden, wodurch die Koerzitivfelder
dieser Schichten sinken. Bei Messungen an einem CrO2-Film mit einer sehr großen Schichtdi-
cke von 1,1µm wurde jedoch ein Koerzitivfeld ermittelt, das größer war als das eines 770nm
dicken Films. Dies zeigt, dass eine kritische Dicke der CrO2-Filme existieren muss, ab der wie-
der eine Verspannung des Kristallgitters auftritt. Anguelouch et al. [108] berichteten, dass bei
CrO2-Filmen mit Dicken in einem Bereich von 30nm bis 80nm bei 6K eine graduelle Reori-
entierung der leichten Magnetisierungsachse von der c-Achse zur in-plane a-Achse stattfindet.
Bei einer weiteren Reduzierung der Schichtdicke unter 30nm drehte sich diese Achse wieder
so, dass sie entlang der c-Achse verlief. Bei Messungen an 60nm dicken CrO2-Filmen bei 5K
im Rahmen dieser Arbeit konnte das oben beschriebene Verhalten aber nicht beobachtet werden.
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Die Untersuchungen der magnetischen Eigenschaften der CrO2-Filme zeigen, dass aufgrund der
magnetokristallinen Anisotropie eine ausgezeichnete leichte Magnetisierungsrichtung entlang
der c-Achse vorliegt. Dementsprechend zeigt das Ummagnetisierungsverhalten entlang der in-
plane a-Achse den typischen Verlauf einer harten Magnetisierungsachse. Die Curie-Temperatur
der CrO2-Filme beträgt etwa 385K. Die beim Umschaltprozess entlang der c-Achse auftretenden
Koerzitivfelder skalieren mit der Schichtdicke des untersuchten CrO2-Films. Bei einem Einsatz
von CrO2-Schichten in magnetoresistiven Anwendungen, wie z. B. magnetischen Tunnelsyste-
men, können also durch Änderung der Schichtdicke die Schaltfelder des CrO2 maßgeschneidert
und mit den Schaltfeldern der Gegenelektrode abgeglichen werden.
2.6.4 Spinaufgelöste Photoelektronenspektroskopie
Wie in Kapitel 2.3.3 erläutert, kann mittels spinaufgelöster Photoelektronenspektroskopie (PES)
die Spinpolarisation des untersuchten Materials bestimmt werden, indem die Spinzustände der
ausgelösten Elektronen analysiert werden. Die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten PES-
Messungen an CrO2(100)-Filmen erfolgten bei Raumtemperatur in einem Ultrahochvakuum
(UHV)-System, in dem ein Basisdruck von 1 ·10−10 mbar erreicht werden kann. Die Photonen,
durch die die Photoelektronen ausgelöst werden, wurden durch eine Helium-Gasentladungslam-
pe erzeugt, wobei die unpolarisierte He I-Resonanzlinie mit der Energie hν = 21,2eV genutzt
wurde. Die Photoemissionsspektren wurden in senkrechter Emission mittels eines hemisphäri-
schen 180°-Energieanalysator in Verbindung mit einem 100kV Mott-Detektor zur Analyse der
Spinzustände der Photoelektronen aufgenommen. Mit diesem Aufbau kann eine Energieauflö-
sung von 100meV erreicht werden. Für die spinaufgelösten Experimente wurden die CrO2-
Filme zunächst mittels eines Magnetfeldpulses von 500Oe entlang der leichten Magnetisie-
rungsachse ([001]) gesättigt. Die PES-Messungen erfolgten anschließend im Zustand der mag-
netischen Remanenz. Für weitere Details zu den durchgeführten Photoemissionsexperimenten
wird auf [179] verwiesen.
Wie in Kapitel 2.3.3 erläutert wurde, sind PES-Experimente höchst oberflächenempfindlich.
Daher muss bei Proben, die – wie die hier untersuchten CrO2-Filme – ex-situ präpariert wur-
den, zunächst die Oberfläche gereinigt werden. Diese Reinigung erfolgte durch mehrere jeweils
30 Sekunden lange Zyklen eines Ar+-Sputterprozesses unter streifendem Einfall. Die Energie
der Argon-Ionen betrug dabei 500eV und der Einfallswinkel des Argon-Ionenstrahls zur CrO2-
Oberfläche etwa 10°. Neben der Entfernung von organischen Anlagerungen auf der Oberflä-
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che wird durch den Sputterprozess die natürliche Cr2O3-Schicht, die sich an der Oberfläche der
CrO2-Filme bildet, abgetragen. Da diese isolierende und antiferromagnetische Schicht die mess-
bare Spinpolarisation P des CrO2-Films reduziert, ist das Entfernen des Cr2O3 für die Ermittlung
von P von großer Bedeutung.
In Abbildung 2.28 sind spinintegrierte Photoemissionsspektren eines CrO2(100)-Films als
Funktion der Bindungsenergie Ebin dargestellt. Die Spektren wurden nach unterschiedlich lan-
gen Sputterzeiten TS aufgenommen. Die mit A und B gekennzeichneten Messungen erfolgten an
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A Abbildung 2.28: Photoemissionsspektren
eines CrO2-(100)-Films für Bindungs-
energien Ebin bis 5eV unterhalb der
Fermi-Energie nach unterschiedlich lan-
gen Ar+-Sputterzeiten TS. Die Spektren A und
B wurden nach 750 Sekunden Sputtern und
Ausheizen für zwölf Stunden bei 100°C und
150°C aufgenommen. Inset: Aus den Spektren
ermittelte Spinpolarisation bei Ebin = EF
(Kreise) und bei Ebin = 1eV (Quadrate).
Die mit A und B gekennzeichneten Punkte
korrespondieren mit den Spektren A und
B [67, 179].
einem Film, der für 750 Sekunden gesputtert und anschließend für zwölf Stunden bei 100°C (A)
bzw. 150°C (B) ausgeheizt wurde. Abhängig von der Sputterzeit ändern sich die Position und die
Intensität des Cr 3d-Peaks bei Bindungsenergien um 2eV im Photoemissionsspektrum. Er ver-
schiebt sich von etwa 2,3eV unterhalb der Fermi-Energie EF für einen unbehandelten Film auf
etwa 2,0eV unterhalb von EF nach einem Sputterprozess von 750 Sekunden. Diese Verschie-
bung sowie die Erhöhung der Intensität können auf die Zerstörung der kristallinen Ordnung
der CrO2(100)-Oberfläche durch den Ar+-Beschuss und die daraus resultierende Reduktion der
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(Cr 3d – O 2p)-Hybridisierung zurückzuführen sein. Nach Ausheizen der Probe für zwölf Stun-
den bei 150°C (Spektrum B) wurde wieder ein vergleichbares Spektrum gemessen, wie es nach
dem 210 Sekunden (7×30sec) langen Sputterprozess aufgenommen wurde. Das bedeutet zum
Einen, dass durch das Ausheizen die kristallographische Ordnung, die durch den Sputterpro-
zess zerstört wurde, wiederhergestellt werden kann. Zum Anderen kann aus diesem Ergebnis
geschlossen werden, dass nach einer Sputterzeit von 210 Sekunden die Cr2O3-Schicht vollstän-
dig abgetragen worden ist, ohne dass schon das darunter liegende CrO2 angesputtert wurde. Der
Inset in Abbildung 2.28 zeigt die aus den spinabhängigen Photoemissionsmessungen ermittel-
te Spinpolarisation des CrO2 in Abhängigkeit von der Sputterzeit. Dabei geben die schwarzen
Kreise die Spinpolarisation bei der Fermi-Energie (Ebin = EF ) und die offenen Quadrate die
Spinpolarisation bei Bindungsenergien von 1eV an. Die Punkte A und B korrespondieren mit
den Spektren A und B, die nach den Ausheizprozessen aufgenommen wurden. Der unbehandelte
Film (TS = 0sec) zeigt eine Spinpolarisation von P = (+80± 10)% bei EF . Nach der Behand-
lung der Oberfläche durch einen Sputterprozess von 210 Sekunden konnte das Maximum der
Spinpolarisation von P = (+90±10)% gemessen werden [67,68,179]. Auch dies ist ein Anzei-
chen dafür, dass nach 210 Sekunden das Cr2O3 vollständig abgetragen, das CrO2 aber noch nicht
angesputtert wurde. Nach weiteren Sputterzyklen reduziert sich die Spinpolarisation auf unter
10%, was auf eine Zerstörung der kristallographischen Ordnung der CrO2(100)-Oberfläche zu-
rückzuführen ist. Nach dem oben beschriebenen Ausheizprozess wurde eine Spinpolarisation
von P = (+85±10)% gemessen. Dass der Wert der Spinpolarisation nach dem Ausheizprozess
nicht mehr das Maximum von P = (+90± 10)% erreicht, ist vermutlich ein Anzeichen da-
für, dass sich an der ausgeheilten CrO2-Oberfläche eine dünne Cr2O3-Schicht gebildet hat, die
zu einer Reduzierung der messbaren Spinpolarisation führt. Der hier angegebene hohe Fehler
der Messergebnisse ist auf eine sehr geringe Photoemissionsintensität bei EF zurückzuführen.
Bei früheren PES-Experimenten an CrO2 wurde zwar schon eine hohe Spinpolarisation von
P =+95% bei 2eV unterhalb von EF gemessen [66], jedoch machte es eine nahezu verschwin-
dende Intensität an der Fermi-Energie unmöglich, Aussagen über die Spinpolarisation bei EF
zu machen. Die Tatsache, dass in dieser Arbeit Messungen der Spinpolarisation bei EF mög-
lich waren und dass schon der unbehandelte Film eine Spinpolarisation von P = (+80± 10)%
aufwies, ist ein Anzeichen für die Verbesserung der strukturellen Eigenschaften und der Ober-
flächenbeschaffenheit der CrO2(100)-Filme.
Abbildung 2.29 zeigt auf der linken Seite zwei spinaufgelöste Photoemissionsspektren von
CrO2(100)-Filmen und die jeweils daraus ermittelte Spinpolarisation (rechts) als Funktion der
Bindungsenergie Ebin. Dabei geben dieN-Symbole die Intensitäten der Spin-up- und dieH-Sym-
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Abbildung 2.29: Links: Spinaufgelös-
te Photoemissionsspektren als Funk-
tion der Bindungsenergie. a) Nach
210 Sekunden Ar+-Sputtern. b) Nach
750 Sekunden Ar+-Sputtern mit an-
schließendem Ausheizen für zwölf
Stunden bei 150°C (korrespondiert
mit Punkt und Spektrum B in Abbil-
dung 2.28). N: Spin-up-Komponente,
H: Spin-down-Komponente, ◦: Ge-
samtintensität. Rechts: Aus den Spek-
tren ermittelte Spinpolarisation P [67,
179].
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bole die Intensitäten der Spin-down-Photoelektronen wieder. Die offenen Kreise (◦) in den Pho-
toemissionsspektren kennzeichnen die spinintegrierte Gesamtintensität. In Abbildung 2.29 a) ist
die Messung für einen CrO2-Film nach einer Sputterzeit von 210 Sekunden dargestellt, aus der
eine Spinpolarisation von P = (+90±10)% ermittelt wurde. Abbildung 2.29 b) zeigt die PES-
Messung nach 750 Sekunden Sputtern und anschließendem Ausheizen für zwölf Stunden bei
150°C mit P = (+80±10)%. In dem Energiebereich 3eV > Ebin > EF dominiert die Emission
der Cr 3d↑-Zustände, für Ebin > 3eV die der O 2p-Zustände. Der halbmetallische Charakter der
untersuchten CrO2(100)-Filme zeigt sich in der endlichen Photoemissionsintensität der Spin-
up- Zustände bei EF , während der Spin-down-Anteil im Energiebereich zwischen 1,5eV und
EF in a) und zwischen 2,3eV und EF in b) verschwindet. Diese Energielücken sind in Überein-
stimmung mit den Bandstrukturrechnungen von Schwarz [59] und Korotin et al. [87], die eine
Energielücke der Spin-down-Zustandsdichte bei 1,7eV und bei 1,5eV unter EF berechnet haben.
Spinaufgelöste Photoemissionsmessungen zeigen, dass die im Rahmen dieser Arbeit herge-
stellten CrO2-Filme eine Spinpolarisation von P = (+90± 10)% an der Fermi-Energie bei
Raumtemperatur aufweisen. Dies ist ein Beweis für den halbmetallischen Charakter der CrO2-
Filme. Der Grund für diese hohe Spinpolarisation liegt im Auftreten einer Bandlücke im Mi-
noritätsspinkanal zwischen 1,5eV und EF . Ein weiteres Ergebnis der PES-Studien ist, dass
durch einen wohl definierten Sputterprozess die natürliche Cr2O3-Schicht an der Oberfläche der
CrO2-Filme entfernt werden kann, ohne das darunter liegende CrO2 zu beschädigen. Wichtig
ist dieser Aspekt für die Herstellung magnetischer Tunnelstrukturen auf der Basis einer ferro-
magnetischen CrO2-Elektrode (siehe Abschnitt 2.7). Durch einen geeigneten Sputterprozess vor
Aufbringen der isolierenden Tunnelbarriere kann eine maximale Spinpolarisation an der Grenz-
fläche CrO2/Tunnelbarriere gewährleistet werden.
2.7 Magnetisches Tunnelsystem: CrO2/MgO/CoFe
Die vorausgegangenen Untersuchungen an CrO2(100)-Filmen zeigen, dass sie die wichtigsten
Vorgaben erfüllen, um in magnetischen Tunnelsystemen als eine der beiden ferromagnetischen
Elektroden eingesetzt zu werden. Es konnte gezeigt werden, dass
1. die CrO2-Filme in (100)-Orientierung phasenrein wachsen,
2. die Rauigkeit der Filmoberflächen durch Vorbehandlung der Substrate auf eine peak-to-
peak-Rauigkeit von ungefähr 5nm und eine rms-Rauigkeit von etwa 0,7nm reduziert wer-
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den konnte,
3. die Schaltfelder entlang der leichten Magnetisierungsachse ([001]) wohl definiert sind und
mit der Schichtdicke des CrO2-Films skalieren und
4. bei Raumtemperatur eine hohe Spinpolarisation P von (90±10)% an der Fermi-Energie
vorliegt.
Wegen der hohen Spinpolarisation P der CrO2-Filme muss aufgrund der Gleichung 2.3 in mag-
netischen Tunnelzellen mit einer CrO2-Elektrode ein hoher TMR-Effekt erwartet werden.
Daher wurden in Kooperation mit dem IBM Almaden Research Center in San Jose, Kali-
fornien, magnetische Tunnelzellen untersucht, bei denen CrO2-Schichten als untere Elektrode
(Bottomelektrode) eingesetzt wurden. Dazu wurden zunächst am II. Physikalischen Institut der
RWTH Aachen die CrO2-Filme – wie in Abschnitt 2.5.2 beschrieben – mittels des optimierten
CrO3-Prozesses hergestellt. Direkt nach dem Ausschleusen aus der CVD-Apparatur wurden die
Filme in ein Vakuumventil transferiert, das sofort evakuiert wurde. Die in diesem Ventil zum
IBM Almaden Research Center geschickten Proben wurden dort in eine UHV-Anlage einge-
schleust, in der daraufhin das Tunnelsystem auf Basis der CrO2-Filme hergestellt wurde.
Das Tunnelsystem ist in Abbildung 2.30 dargestellt. Die etwa 60nm dicke CrO2-Schicht auf
einem TiO2-Substrat stellt die Bottomelektrode dar. Wegen der ex-situ Herstellung der Filme
entstand an der Oberfläche eine etwa 2−3nm dicke Cr2O3-Schicht. Aufgrund des isolierenden
Charakters von Cr2O3 muss diese Schicht als eine Art Tunnelbarriere angesehen werden. Um
systematische Untersuchungen des TMR-Effekts gewährleisten zu können, wurde eine wohl de-
finierte Tunnelbarriere aus Magnesiumoxid (MgO) auf dem CrO2/Cr2O3 deponiert. Das MgO
TiO (100)(0,5mm)2
CrO (100) (~60nm)2
Cr O (~2nm)2 3
MgO ( nm)x
CoFe (30nm)
Ta (60nm)
Substrat
Bottomelektrode
natürliche Oxidschicht
Tunnelbarriere
Topelektrode
Schutz- und Kontaktierungsschicht
Abbildung 2.30: Schematische Darstellung des magnetischen Tunnelsystems. Bot-
tomelektrode: CrO2, Tunnelbarriere: Cr2O3/MgO, Topelektrode: CoFe
wurde mittels eines reaktiven Sputterprozesses unter einer Argon/Sauerstoff-Atmosphäre auf-
gebracht. Anschließend wurde in-situ eine 30nm dicke, gesputterte Kobalt/Eisen-Topelektrode
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(CoFe) aufgebracht. Die abschließende 60nm dicke Tantal-Schicht (Ta) dient zum Einen als
Schutz für die CoFe-Schicht vor Korrosion. Zum Anderen wird durch die Tantal-Schicht ei-
ne optimale Kontaktierung durch den anschließenden Bonding-Prozess mit Aluminium-Drähten
gewährleistet. Darüber hinaus wird aufgrund der großen Ta-Schichtdicke von 60nm ein Durch-
stoßen des Bondkeils bis zur Bottomelektrode und somit ein Kurzschließen der beiden Elektro-
den verhindert.
Das Schichtsystem MgO/CoFe/Ta wurde hier als Tunnelbarriere/Topelektrode eingesetzt, da
im IBM Almaden Research Center in den vergangenen Jahren schon erfolgreich magnetische
Tunnelsysteme, in denen MgO als Tunnelbarriere und CoFe als Topelektrode dienten, untersucht
wurden [180, 181]. In diesen Arbeiten konnten Tunnelmagnetwiderstandseffekte von 120%−
220% bei Raumtemperatur gemessen werden. Die dabei untersuchten Tunnelstrukturen wur-
den mittels Schattenmaskendeposition hergestellt und bestanden aus einem (100)-orientierten
CoFe/MgO/CoFe Schichtsystem.
Auf jedem CrO2-Film können mittels Schattenmaskendeposition drei Tunnelzellen hergestellt
werden. Dieser Strukturierungsprozess ist schematisch in Abbildung 2.31 dargestellt. Der CrO2-
TiO (100)2
CrO (100)2
Cr O2 3
MgO-Barriere
MgO-Pads
(20nm)
CoFe(30nm)
Ta (60nm)
DraufsichtSeitenansicht
100µm
100µm
Abbildung 2.31: Schematische Darstellung des Schattenmaskenprozesses zur Her-
stellung der magnetischen Tunnelstrukturen.
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Film wurde zunächst komplett mit einer MgO-Schicht bedeckt, die später als Tunnelbarriere
dient. Anschließend werden durch eine Schattenmaske je zwei MgO-Pads für jede Tunnelzelle
deponiert. Der Abstand zwischen diesen Pads beträgt etwa 100µm und stellt gleichzeitig die
Kantenlänge einer Seite der späteren Tunnelzellen dar (siehe dazu den rechten Teil der Abbil-
dung 2.31). Im Anschluss wird durch eine weitere Schattenmaske die Topelektrode aus CoFe
und die Ta-Schutzschicht derart deponiert, dass ihre Kontaktpads auf den zuvor erzeugten MgO-
Pads liegen. Die Topelektrode ist im Bereich der Tunnelzelle 100µm breit, so dass sich eine
Fläche der Tunnelbarriere von (100µm)2 ergibt.
Die elektrische Kontaktierung des Tunnelsystem CrO2/MgO/CoFe erfolgte mittels Alumini-
um-Bonddrähten in 4-Punkt-Geometrie. Die CoFe-Topelektrode wurde auf den durch Schatten-
maskendeposition hergestellten Bondpads kontaktiert, während die Kontaktdrähte zur Bottom-
elektrode auf dem CrO2 an den Rändern der Probe platziert wurden, wo aufgrund der Abdeckung
durch den Probenhalter kein MgO deponiert worden ist.
Ein magnetischer Tunnelkontakt wird charakterisiert durch das Produkt der Kontaktfläche A
und dem elektrischen Widerstand R der Tunnelzelle (R×A-Produkt). Um den Beitrag der Cr2O3-
Schicht zum Tunnelwiderstand abschätzen zu können, wurde mittels CIPT-Messungen (aus dem
Englischen: Current-In-Plane Tunneling) das R×A-Produkt als Funktion der Schichtdicke der
0 10 20 30 40
102
103
104
105
106
107
108
109
1010
CIPT-Messung
Messungan Tunnelkontakt
R
*A
(W
µm
2 )
MgO-Schichtdicke (Å)
TiO2
CrO2
Cr O2 3
MgO
CoFe
a) b)
Abbildung 2.32: a) Schematische Darstellung der keilförmigen Barriere zur Be-
stimmung des R×A-Produkts in Abhängigkeit der MgO-Schichtdicke. b) R×A-
Produkt von CrO2/MgO/CoFe-Tunnelkontakten als Funktion der MgO-Schichtdi-
cke. Offene Kreise: CIPT-Messungen an unstrukturierten Filmen, Dreiecke: TMR-
Messungen an Tunnelzellen der Größe (100µm)2.
MgO-Barriere gemessen. Zu diesem Zweck wurde auf einen CrO2-Film eine keilförmige MgO-
Barriere aufgedampft, deren Dicke sich kontinuierlich von 0 bis 50Å änderte (siehe Abbil-
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dung 2.32 a)). Auf das MgO wurde anschließend eine CoFe-Schicht als Topelektrode aufge-
bracht. Die Ergebnisse der CIPT-Messungen sind in Abbildung 2.32 b) als offene Kreise darge-
stellt. Die schwarzen Dreiecke geben berechnete R×A-Produkte aus späteren TMR-Messungen
an Tunnelzellen wieder. In Abbildung 2.32 b) ist zu erkennen, dass im Bereich ohne MgO-
Barriere (MgO-Schichtdicke = 0) aufgrund der isolierenden Cr2O3-Schicht ein R×A-Produkt
von 103 Ωµm2 vorliegt. Im Vergleich mit typischen R×A-Werten von TMR-Strukturen, die im
Bereich von einigen MΩµm2 liegen, zeigt sich, dass das Cr2O3 eine schwache Tunnelbarrie-
re darstellt. Mit einer zusätzlichen MgO-Barriere der Dicke 7Å kann das R×A-Produkt auf
5 ·104 Ωµm2 erhöht werden. An Tunnelkontakten mit einer MgO-Schichtdicke von 20 bzw. 40Å
wurden R×A-Produkte von 2 bzw. 2000MΩµm2 gemessen.
Im Folgenden wurden verschiedene Tunnelzellen mittels Schattenmaskendeposition herge-
stellt, die eine MgO-Barrierendicke zwischen 20 bis 25Å aufwiesen. In Abbildung 2.33 a) ist
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Abbildung 2.33: a) SQUID-Messung bei 10K am CrO2-Film ohne Barriere und
Topelektrode. b) TMR-Messung bei 10K an einer (100µm)2 großen Tunnelzelle aus
CrO2/MgO(∼ 20Å)/CoFe.
eine SQUID-Messung bei 10K an einem CrO2-Film dargestellt, auf dessen Basis eine TMR-
Struktur mit einer etwa 20Å dicken MgO-Barriere erstellt wurde. Die TMR-Messung bei 10K
an diesem Tunnelkontakt zeigt Abbildung 2.33 b). Der Vergleich der Schaltfelder zeigt, dass die
steile Flanke in der TMR-Kurve auf das Umschalten der CrO2-Schicht zurückzuführen ist. Da-
her ist der kontinuierliche Verlauf im Feldbereich von −100Oe bis +50Oe bzw. von +100Oe
bis −50Oe auf das Umschalten der CoFe-Elektrode entlang einer magnetisch harten Richtung
zurückzuführen. Diese Beobachtung steht im Widerspruch zu den früheren magnetischen Un-
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tersuchungen des Systems CoFe/MgO/CoFe [180, 181]. Dort zeigte sich, dass entlang der oben
erwähnten Richtung ein scharfes Umschalten, wie es bei Ummagnetisierungsvorgängen entlang
magnetisch leichter Achsen auftritt, zu beobachten ist. Dieser Widerspruch kann darauf zurück-
geführt werden, dass aufgrund der CrO2/Cr2O3-Oberfläche das MgO/CoFe-System zu einem
anders orientierten Wachstum gezwungen wird als bei einer CoFe-Bottomelektrode. Ein weite-
rer Grund könnte darin bestehen, dass aufgrund der erhöhten Rauigkeit der Grenzflächen eine
magnetische Kopplung zwischen der Bottom- und der Topelektrode besteht, durch die der mag-
netische Umschaltprozess der CoFe-Schicht beeinflusst wird. Im Gegensatz zu den Arbeiten
von Gupta et al. [160] und Parker et al. [161] wurde an der in Abbildung 2.33 b) untersuch-
ten Tunnelstruktur ein positiver TMR-Effekt von +6,5% gemessen. Nach einem Ausheizen der
kompletten Tunnelstruktur bei 260°C im Vakuum konnte jedoch eine Umkehrung des TMR-
Effekts auf etwa −4,8% beobachtet werden. Wenn – wie schon in Abschnitt 2.6.4 vermutet –
durch den Ausheizprozess eine Cr2O3-Schicht gebildet bzw. eine vorhandene Cr2O3-Schicht
vergrößert wird, kann gefolgert werden, dass das Vorzeichen des TMR-Effekts nicht allein von
der Existenz einer Cr2O3-Schicht, sondern von deren Dicke und Qualität abhängt. In diesem
Zusammenhang zeigten Hwang et al. [146], dass in polykristallinen Filmen durch einen Aus-
heizprozess der Magnetwiderstandseffekt aufgrund von Intergrain-Tunneling-Prozessen deut-
lich erhöht wird. Dies wurde darauf zurückgeführt, dass wegen der thermischen Zersetzung von
CrO2 in Cr2O3 die effektiven Tunnelbarrieren zwischen den Kristalliten vergrößert werden.
Die Vermutung, dass Betrag und Vorzeichen des TMR-Effekts in hohem Maße von den Ei-
genschaften der Cr2O3-Schicht abhängen, wird unterstützt durch die im Rahmen dieser Ar-
beit durchgeführten Untersuchungen an weiteren CrO2/MgO/CoFe-Tunnelzellen, die trotz ei-
nes identischen Herstellungsprozesses des Systems MgO/CoFe unterschiedliche Vorzeichen des
TMR-Effekts aufweisen. So zeigt ein CrO2/Cr2O3/MgO/CoFe-Tunnelkontakt mit einer MgO-
Dicke von 40Å einen positiven TMR-Effekt von +8,7% bei 3K (hier nicht gezeigt) und ein
Tunnelkontakt mit einer 25Å dicken Barriere einen negativen Effekt von etwa −6% bei 10K
(siehe Abbildung 2.34 a)). In Abbildung 2.34 b) ist die Temperaturabhängigkeit des TMR-
Effekts dieses Tunnelkontakts dargestellt. Es ist deutlich ein Abnehmen des Betrags der TMR-
Werte von etwa −6% bei 10K auf nahezu 0% bei 240K zu erkennen. Dabei verschwindet der
TMR-Effekt weit unterhalb der Curie-Temperaturen von CoFe (∼ 980K) und CrO2 (∼ 390K).
Somit kann das Abfallen des TMR-Effekts mit zunehmender Temperatur nicht durch die M(T )-
Abhängigkeit der ferromagnetischen Elektroden erklärt werden. Ein ähnliches Verhalten konnte
auch von Gupta et al. [160] und Parker et al. [161] an Tunnelkontakten, von Hwang et al. [146]
an polykristallinen CrO2-Filmen und von Coey et al. [145] an CrO2-Pulverproben beobachtet
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Abbildung 2.34: a) TMR-Messung bei 10K an einer (100µm)2 großen Tunnelzelle
aus CrO2/MgO(∼ 25Å)/CoFe. b) Temperaturabhängigkeit des TMR-Effekts.
werden. Das bedeutet, dass in allen Fällen das Tunneln der Ladungsträger bei höheren Tem-
peraturen durch einen vergleichbaren, stark temperaturabhängigen Spin-Flip-Prozess bestimmt
wird [160]. Infolgedessen muss der temperaturabhängige Verlauf des TMR-Effekts – wie auch
die oben erwähnte Problematik des Vorzeichens – auf die natürliche Cr2O3-Schicht an der CrO2-
Oberfläche zurückgeführt werden.
Auf Basis einer epitaktischen CrO2(100)-Schicht wurden CrO2/MgO/CoFe-Tunnelsysteme her-
gestellt und charakterisiert. Dabei wurden sowohl positive als auch negative TMR-Werte mit
Beträgen von etwa 7% gemessen. Weiterhin wurde beobachtet, dass die TMR-Effekte weit un-
terhalb der Curie-Temperaturen von CrO2 und CoFe verschwinden. Diese Ergebnisse zeigen,
dass der Tunnelprozess durch stark temperaturabhängige Spin-Flip-Prozesse gestört wird, die
auf die Cr2O3-Schicht, die sich vor Aufbringen der MgO-Barriere auf dem CrO2-Film gebildet
hat, zurückgeführt werden können.
Um eine systematische Untersuchung des Einflusses der Cr2O3-Schicht auf den Tunnelpro-
zess in auf CrO2 basierenden Tunnelkontakten durchführen zu können, muss vor Aufbringen
des MgO/CoFe-Systems in-situ die Cr2O3-Schicht mittels eines Sputterprozesses entfernt wer-
den. Dabei muss gewährleistet werden, dass eine Zerstörung der CrO2-Oberfläche und somit
eine Verringerung der Spinpolarisation der CrO2-Elektrode durch den Sputterprozess verhindert
wird. Im optimalen Fall sollte die Messung der Spinpolarisation – wie sie in Abschnitt 2.6.4 vor-
gestellt wurde – mit dem Sputterprozess und dem anschließenden Aufbringen der MgO-Barriere
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sowie der Topelektrode in-situ miteinander verbunden werden. Auf diese Weise kann eine maxi-
male Spinpolarisation an der Grenzfläche zwischen CrO2 und MgO gewährleistet werden, ohne
dass die Cr2O3-Schicht zum Einen die effektive Spinpolarisation an der Grenzfläche CrO2/MgO
reduziert und zum Anderen den Tunnelprozess beeinflusst.
2.8 Abbildung magnetischer Domänen und Magnetotransportmessungen
Eine große Herausforderung bei der Realisierung von Speicherelementen auf magnetischer Ba-
sis ist neben dem Auslesen der Information das gezielte Schalten einzelner Speicherzellen und
somit das Schreiben von Informationen. Die bisherigen Konzepte basieren dabei auf der Um-
magnetisierung der freien Sensorelektrode einer Speicherzelle durch Oersted-Felder, die durch
Strompulse in den Zuleitungen erzeugt werden [182,183]. Dies wird technisch umgesetzt durch
eine Überlagerung der Magnetfelder zweier senkrecht zueinander verlaufender Zuleitungen, in
deren Kreuzungspunkt sich das zu schaltende Element befindet. Diese Methode setzt eine prä-
zise Abstimmung zwischen den Schaltfeldern der ferromagnetischen Elektrode und den gene-
rierten Magnetfeldern voraus. Ein weiteres Problem erwächst aus der Erhöhung der Speicher-
dichte solcher Speicherelemente. Durch die Verringerung der lateralen Abstände der einzelnen
Speicherzellen steigt die Gefahr, dass durch die Streufelder auch benachbarte Zellen beeinflusst
werden.
Um diese Probleme umgehen zu können, wurde in den letzten Jahren der Effekt des stromin-
duzierten Schaltens von Magnetisierungen [184] untersucht. Dabei erfolgt das Ummagnetisieren
der ferromagnetischen Sensorschicht aufgrund eines spinpolarisierten Stroms, der direkt durch
die Speicherzelle fließt.
1996 zeigten Slonczewski [185] und Berger [186] theoretisch, dass ein spinpolarisierter elek-
trischer Strom ein Drehmoment auf die Magnetisierung einer ferromagnetischen Schicht ausübt.
Dieser sogenannte Spin Torque-Effekt resultiert daraus, dass sich das magnetische Moment ei-
nes Elektrons immer in Richtung der lokalen Magnetisierung ausrichtet. Für die Bewegung eines
Elektrons durch eine magnetische Domänenwand bedeutet dies, dass der Elektronenspin wäh-
rend dieser Bewegung rotiert und dadurch aufgrund der Drehimpulserhaltung ein Drehmoment
auf die Magnetisierung in der Domänenwand ausübt [187–189].
Im Fall eines unpolarisierten Stroms heben sich im Mittel die auf die Magnetisierung wirken-
den Drehmomente aller Spins auf. Weist der Strom jedoch eine Spinpolarisation auf, so resultiert
daraus ein effektives Drehmoment auf die Magnetisierung in der Domänenwand. Bei genügend
hohen Stromdichten und Spinpolarisationen kann dieses effektive Drehmoment zu einer Ver-
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schiebung der Domänenwand in Richtung des Elektronenflusses führen.
Die ersten theoretischen [185, 186, 190] und experimentellen Untersuchungen befassten sich
zunächst mit der strominduzierten Magnetisierungsumkehr von ferromagnetischen Schichten
in Mehrlagensystemen. Spin Torque-Effekte wurden dabei an GMR-Strukturen unter Ande-
rem von Tsoi et al. [191], Myers et al. [192], Katine et al. [193], Albert et al. [194] sowie
Sun et al. [195] und an TMR-Strukturen von Fuchs et al. [196, 197] sowie von Huai et al. [198]
nachgewiesen. Diese Untersuchungen erfolgten in der cpp-Geometrie (aus dem Englischen:
current perpendicular to the plane), d. h. der elektrische Strom fließt dabei senkrecht zu den
Grenzflächen der Mehrlagensysteme.
Zur direkten Beobachtung von Spin Torque-Effekten an Domänenwänden müssen hingegen
cip-Experimente (aus dem Englischen: current in plane) durchgeführt werden. In dieser Geo-
metrie fließt der Strom innerhalb der Ebene der ferromagnetischen Schicht. Die Manipulation
von Domänenwänden in solchen planaren Systemen konnte an unterschiedlichen Materialien
und in verschieden geformten Strukturen gezeigt werden. Tsoi et al. [199] untersuchten Streifen
aus CoFe, Kläui et al. [200, 201] ringförmige Strukturen aus Py, Vernier et al. [202], Yamagu-
chi et al. [203], Saitoh et al. [204], Florez et al. [205] sowie Kläui et al. [206] Streifen aus Py
und Grollier [207, 208] Streifen aus dem Spin-Valve-System Co/Cu/Py. In diesen Experimenten
mussten hohe Stromdichten von 1011 A/m2 bis 5 ·1012 A/m2 in den Strukturen realisiert werden,
um strominduzierte Effekte an den Domänenwänden beobachten zu können.
2.8.1 Transportstrukturen
Neben der kontrollierten Manipulation von magnetischen Domänenwänden ist ein weiteres Ziel
dieser Transportmessungen, die Ummagnetisierungsvorgänge entlang der leichten ([001]) und
der harten ([010]) Magnetisierungsrichtung zu untersuchen und miteinander zu vergleichen.
Die Ummagnetisierungsprozesse werden durch zwei Anisotropiebeiträge bestimmt: Zum Einen
durch die magnetokristalline Anisotropie des CrO2 und zum Anderen durch die Formanisotro-
pie, die aus der Form des Stegs der Transportstruktur resultiert. Damit die Einflüsse der beiden
Anisotropiebeiträge voneinander getrennt werden können, werden Transportmessungen an zwei
verschiedenen Geometrien durchgeführt. Diese unterscheiden sich in der Ausrichtung des Stegs
bezüglich der leichten Magnetisierungsrichtung des CrO2. In Abbildung 2.35 a) ist schematisch
eine Struktur dargestellt, deren 100µm langer Steg parallel zur leichten Achse ([001]) verläuft
(diese Strukturen werden daher im Folgenden als easy-Struktur bezeichnet). Die Kontaktpads
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Abbildung 2.35: Schematische Darstellung der CrO2-Transportstruktur „easy“
mit dem Steg parallel zur leichten Magnetisierungsachse [001] des CrO2 (nicht
maßstabsgetreu). a) Nummerierung der 200×200µm2 Kontaktpads (P1 - P6). Die
Zuleitungen sind 200µm lang und 2µm breit. b) Vergrößerung des Bereichs um die
Kerben. b: Breite des Stegs, w: Breite des Stegs im Bereich der Kerben. Die Tabelle
stellt die Breite des Stegs w im Bereich der Verengung und die jeweilige Stegbreite
b gegenüber.
haben eine Größe von 200×200µm2, die Zuleitungen sind 200µm lang und 2µm breit. Die Kon-
taktpads P1 und P2 dienen bei den Magnetotransportmessungen zur Einspeisung des Stroms.
Um den Widerstand über verschiedene Bereiche des Stegs mittels einer 4-Punkt-Messung zu
bestimmen, wird die abfallende Spannung an jeweils zwei der vier Pads P3 - P6 abgegriffen.
Zur gezielten Manipulation von Domänenwänden wurden bei der easy-Struktur in der Mitte
des Stegs zwei Kerben strukturiert, an denen während eines Ummagnetisierungsvorgangs mag-
netische Domänenwände festgehalten („gepinnt“) werden sollen (siehe dazu Abschnitt 2.8.4).
Dass solche Verengungen als attraktive Pinning-Potentiale für Domänenwände dienen und durch
diese der Ummagnetisierungsvorgang sowie die Domänenwandbewegung in hohem Maße be-
einflusst werden können, zeigen die Untersuchungen von Kläui et al. [201, 209, 210], Lopez-
Diaz et al. [211] und Grollier et al. [208].
Abbildung 2.35 b) zeigt schematisch eine vergrößerte Darstellung des Bereichs um die bei-
den Kerben. Die Verengung des Stegs liegt zwischen den Zuleitungen der Pads P4 und P5, die
einen Abstand von 3µm zueinander aufweisen. Der gleiche Abstand besteht auch zwischen den
Zuleitungen P3 und P5 sowie zwischen P4 und P6. In der Tabelle in Abbildung 2.35 b) sind die
Dimensionen der Verengung w des Stegs gegen die jeweilige Stegbreite b aufgetragen. Weiter-
hin ist in Abbildung 2.35 a) zu erkennen, dass der Steg auf der rechten Seite zum Kontaktpad
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P2 hin breiter wird. Durch diese Asymmetrie wird erreicht, dass der Ummagnetisierungsprozess
innerhalb der beiden Teile des Stegs bei verschiedenen Magnetfeldern beginnt. Auf diese Weise
gibt es einen Magnetfeldbereich, in dem die eine Seite des Stegs schon ummagnetisiert wurde,
die Magnetisierung auf der anderen Seite aber noch in die ursprüngliche Richtung zeigt. Die
auf diese Weise zwischen den Kerben erzeugten magnetischen Domänenwände können mittels
magnetischer Kraftmikroskopie (siehe Abschnitt 2.8.4) oder durch Magnetotransportmessungen
(siehe Abschnitt 2.8.5) detektiert werden.
Wie in Abschnitt 2.8.4 beschrieben wird, ist die gezielte Manipulation einzelner Domänen-
wände nur in den easy-Strukturen möglich. Daher wird bei den Transportstrukturen mit dem
Steg senkrecht zur [001]-Richtung des CrO2 (hard-Struktur) auf das Einbringen von Kerben und
auf die Verbreiterung des Stegs auf einer Seite verzichtet. Solch eine hard-Struktur ist in Ab-
bildung 2.36 dargestellt. Die Ausmaße der Kontaktpads, der Zuleitungen und des Stegs sowie
die Bezeichnungen der Kontaktpads (P1 - P6) sind identisch mit den easy-Strukturen. In Abbil-
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a) b)
2µm2µm
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Abbildung 2.36: Schematische Darstellung der CrO2-Transportstruktur „hard“
mit dem Steg senkrecht zur leichten Magnetisierungsachse [001] des CrO2 (nicht
maßstabsgetreu). a) Nummerierung der 200×200µm2 Kontaktpads (P1 - P6). Die
Zuleitungen sind 200µm lang und 2µm breit. b) Vergrößerung des Bereichs um die
Zuleitungen mit Größenangaben.
dung 2.36 b) ist zu erkennen, dass die Zuleitungen – anders als bei den easy-Strukturen – derart
platziert wurden, dass die mittleren beiden (P4 und P5) einen Abstand von 5µm aufweisen. Der
Abstand von P3 zu P5 und von P6 zu P4 beträgt 2µm.
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2.8.2 Mikrostrukturierung
Die Transportstrukturen wurden mittels eines subtraktiven Lithographieverfahrens hergestellt.
Dazu wurden CrO2-Filme durch Elektronenstrahllithographie (EBL, aus dem Englischen: Elec-
tron Beam Lithography) in Verbindung mit Argon-Ionenstrahlätzen (IBE, aus dem Englischen:
Ion Beam Etching) mikrostrukturiert. Die durch das CrO3-Verfahren hergestellten, etwa 60nm
dicken CrO2-Filme wurden zunächst direkt nach dem Ausschleusen aus dem CVD-Ofen in ei-
nem Ultraschallbad für jeweils fünf Minuten in Aceton, Propanol und Methanol gereinigt. An-
schließend wurde der EBL-Lack AR-N 7500.18 der Firma AllResist in einer Zentrifuge durch
Schleuderbeschichtung aufgebracht und für fünf Minuten bei 90°C auf einer Heizplatte getrock-
net. Für die Elektronenstrahlbelichtung wurde ein Rasterelektronenmikroskop XL 30 der Firma
Philips eingesetzt. Die Steuerung des Elektronenstrahls zur Erzeugung der Strukturen erfolgte
über die Lithographiesoftware Elphy Plus Fe von der Firma RAITH, über dessen CAD-Funktion
auch die Strukturen erstellt wurden. Der Schreibprozess wurde mit einer Beschleunigungsspan-
nung von 30kV, einem Schreibstrom von 0,2nA und einer Resist Sensitivity von 150µC/cm2
durchgeführt. Der belichtete Lack wurde anschließend in der AllResist-Entwicklerlösung AR 300-
47 für 195 Sekunden entwickelt. Die Lackstruktur wurde mittels eines Argon-Ionenstrahlätz-
prozesses in den CrO2-Film übertragen. Der Ar+-Ionenstrahl wird dabei von einer ECR-Ionen-
strahlquelle Roth & Rau ISQ 76 erzeugt. Die zu ätzende Probe befindet sich auf einem Proben-
halter aus Kupfer, der durch einen Elektromotor in Rotation versetzt werden kann. Um wohl de-
a) b)
[001]
Abbildung 2.37: SEM-Aufnahmen einer mikrostrukturierten CrO2-Transport-
struktur mit dem Steg parallel zur leichten magnetischen Richtung [001].
finierte Kanten zu erzeugen, wurde ein Einfallswinkel des Argon-Ionenstrahls von 45° bezüglich
der Filmoberfläche gewählt. Eine ausführlichere Beschreibung der IBE-Anlage ist in [14,15] zu
finden. Die CrO2-Proben wurden für 53 Minuten geätzt. Im Anschluss an den Ätzprozess wurde
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der auf den Strukturen verbliebene Lack entfernt, indem er zunächst 90 Minuten in Aceton bei
einer Temperatur von 52°C eingeweicht wurde. Nach einer Ultraschallbehandlung in Aceton
für eine Minute und anschließendem Spülen in Propanol konnten unter einem optischen Mi-
kroskop keine Lackreste auf den Strukturen mehr festgestellt werden. In Abbildung 2.37 sind
SEM-Aufnahmen der mikrostrukturierten Transportstrukturen dargestellt. In Abbildung 2.37 a)
ist der Steg mit den Kontaktpads P1 und P2 (vgl. mit Abbildung 2.35 a)) und die Zuleitungen
zu den Pads P3 - P6 zu erkennen. Abbildung 2.37 b) zeigt eine vergrößerte Aufnahme des Stegs
im Bereich der Kerben. Die hellen Bereiche an den Kanten der Struktur lassen darauf schließen,
dass dort der Lithographielack nicht vollständig entfernt wurde. Für die elektrischen Transport-
messungen stellt dies aber kein Problem dar, da die Lackreste nicht elektrisch leitend sind.
Aufgrund der Bombardierung durch Argon-Ionen während des IBE-Ätzprozesses besteht die
Gefahr, dass die Kristallstruktur des CrO2 an den Rändern der Strukturen zerstört wird. In die-
sem Fall werden die physikalischen Eigenschaften, die den halbmetallischen Ferromagneten
CrO2 auszeichnen, verändert. Aus diesem Grund wurden Versuche unternommen, die Struk-
turen ohne direktes Argon-Ionenstrahlätzen der CrO2-Schicht zu erzeugen. Gupta et al. [212]
untersuchten 1999 das selektive Wachstum von CrO2. Dabei nutzten sie aus, dass mittels eines
CVD-Prozess hergestelltes CrO2 nicht auf SiO2 wächst. Durch ein konventionelles Lithogra-
phieverfahren in Verbindung mit einem Lift-Off-Prozess erzeugten sie in einem 100nm dicken
SiO2-Film 2µm breite Gräben. In diesen Gräben konnte anschließend auf dem darunterliegen-
den TiO2-Substrat CrO2 wachsen.
In der vorliegenden Arbeit wurde ebenfalls versucht, das selektive Wachstum von CrO2 auszu-
nutzen, um die Transportstrukturen herzustellen. Zunächst wurde ein TiO2-Substrat jeweils für
fünf Minuten in Aceton, Propanol und Methanol im Ultraschallbad gereinigt. Danach wurde in
einer Sputteranlage des Typs PLS 500 der Firma Balzers mittels eines RF-Sputterprozesses eine
60nm dicke SiO2-Schicht auf das Substrat aufgebracht. Der anschließend aufgetragene EBL-
Lack AR-P 7400.23 der Firma AllResist wurde mittels Elektronenstrahllithographie mit ringför-
migen Teststrukturen belichtet. Entwickelt wurde der Lack mit der Entwicklerlösung AR 300-47
der Firma AllResist (verdünnt im Verhältnis 2:1 mit DI-Wasser) für 70 Sekunden. Anschlie-
ßend wurde mittels des oben beschriebenen Argon-Ionenstrahlätzprozesses 40nm SiO2 von der
Ringstruktur abgetragen. Nachdem der Lack von der SiO2-Oberfläche entfernt worden war, wur-
den die verbleibenden 20nm SiO2 in den Gräben der Ringstruktur durch einen nasschemischen
Ätzprozess mit 1%iger Flusssäure (HF) abgetragen. Da die Flusssäure das SiO2 nicht nur inner-
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Abbildung 2.38: Links: AFM-Aufnahme eines ringförmigen Grabens in SiO2.
Rechts: Höhenprofil entlang der im AFM-Bild eingezeichneten Linie.
halb der Gräben, sondern auch auf der gesamten Oberfläche angreift, bleibt nach diesem HF-Dip
eine 40nm dicke SiO2-Schicht außerhalb der Ringstruktur bestehen. In Abbildung 2.38 ist ei-
ne AFM-Aufnahme eines solchen mikrostrukturierten Rings sowie das Höhenprofil entlang der
im AFM-Bild eingezeichneten Linie gezeigt. Es ist zu erkennen, dass der hier untersuchte Ring
einen Radius von 1µm und eine Breite des Grabens von 500nm aufweist. Darüber hinaus ist
an dem Höhenprofil die Tiefe des Grabens von 40nm abzulesen. Neben dem Abtrag des SiO2
dient der HF-Dip auch zur Vorbehandlung des TiO2-Substrats, wie sie in Abschnitt 2.5.1 be-
schrieben wurde. Das TiO2-Substrat mit der vorstrukturierten SiO2-Schicht wurde im Anschluss
daran in die CVD-Apparatur eingebaut. Mittels eines CrO3-Prozesses wurde eine etwa 50nm
dicke CrO2-Schicht hergestellt, die ausschließlich auf dem TiO2, also in den Gräben wuchs.
Abbildung 2.39 a) zeigt eine AFM-Aufnahme der Ringstruktur aus Abbildung 2.38, in die das
a) b)
Abbildung 2.39: a) AFM-Aufnahme eines CrO2-Wachstums in einer vorstruktu-
rierten Ringform mit einer Breite von 500nm. b) Vergrößerte Oberflächendarstel-
lung der CrO2-Struktur.
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CrO2 gewachsen wurde. Es ist zu erkennen, dass kein kontinuierliches CrO2-Wachstum inner-
halb der Gräben stattgefunden hat. Stattdessen haben sich voneinander separierte, rechteckige
Inseln gebildet, deren lange Kanten parallel zur c-Achse des TiO2-Substrats liegen. Wie schon
in Abschnitt 2.5.1 dargestellt, ist eine kontrollierte Vorbehandlung des Substrats mit HF Vor-
aussetzung für ein kontinuierliches Wachstum der CrO2-Schicht. Die tiefen Gräben zwischen
den CrO2-Inseln, die in Abbildung 2.39 b) deutlich zu erkennen sind, können daraus resultie-
ren, dass das TiO2-Substrat nicht hinreichend durch die Flusssäure angeätzt wurde. Ein Grund
dafür liegt in der niedrigen Konzentration (1%) der Flusssäure, die für den HF-Dip verwendet
wurde. Versuche mit 5%iger HF führten jedoch dazu, dass die komplette SiO2-Schicht innerhalb
von 15 Sekunden vom TiO2-Substrat abgelöst wurde. Darüber hinaus ist es wahrscheinlich, dass
aufgrund der geringen Breite der Strukturen (500nm) der Ätzprozess in den geätzten Ringstruk-
turen nicht so homogen ablaufen kann wie auf einer ausgedehnten Oberfläche. Da die Breite
der Transportstrukturen durch die Kerben bis auf 100nm verkleinert wird und gerade an dieser
Stelle eine homogen gewachsene, kontinuierliche CrO2-Schicht vorliegen muss, wurden die hier
untersuchten CrO2-Strukturen nicht durch selektives CrO2-Wachstum, sondern durch das weiter
oben beschriebene subtraktive Verfahren hergestellt.
2.8.3 Experimenteller Aufbau
Die elektrischen Magnetotransportmessungen wurden sowohl magnetfeld- als auch tempera-
turabhängig durchgeführt. Dazu kann die Probe in einem Bad-Kryostaten der Firma CryoVac
mittels flüssigen Heliums in Verbindung mit einer Oxford ITC-4 PID Temperaturkontrolleinheit
auf Temperaturen zwischen 1,7K und 320K stabilisiert werden. Für die Magnetfeldmessun-
gen wird ein Magnetfeld generiert, das in der in-plane Ebene der Probe frei rotierbar ist. Zu
diesem Zweck werden – wie in Abbildung 2.40 schematisch dargestellt – eine Einzelspule für
die vertikale und ein Spulenpaar für die horizontale Magnetfeldkomponente miteinander kom-
biniert. Das maximale in horizontaler Richtung anlegbare Magnetfeld beträgt 515mT, während
in vertikaler Richtung ein maximales Feld von 125mT möglich ist.
Die Proben werden in einem chip carrier mittels wire-bonding mit Drähten aus Aluminium
(Durchmesser 0,02mm) mit den 32 Gold-Kontakten verbunden. Um einen guten thermischen
Kontakt zu gewährleisten, befindet sich der chip carrier-Halter am Probenstab auf einem Kup-
ferblock, der von zwei Heizspulen umgeben ist. Um die Entstehung eines Magnetfelds aufgrund
des durch diese beiden Spulen fließenden Heizstroms zu verhindern, sind die beiden Spulen
entgegengesetzt gewickelt.
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Abbildung 2.40: Schematische Darstellung
der Kombination zweier Magnete zur Erzeu-
gung eines in der Zeichenebene frei rotierbaren
Magnetfelds, zusammengesetzt aus einer hori-
zontalen (Bhor) und einer vertikalen Magnet-
feldkomponente (Bver).
Die durchgeführten 4-Punkt-Messungen (siehe Abbildung 2.41) zur Bestimmung der tempe-
ratur- und magnetfeldabhängigen Widerstände der CrO2-Transportstrukturen erfolgen mit Hil-
fe eines Zwei-Phasen DSP Lock-In-Verstärkers RH 7280 der Firma Signal Recovery. Dabei
wird das interne Oszillatorsignal des Lock-In-Verstärkers (Ausgangssignal von 0V bis 1V) als
Stromquelle für den Messstrom durch die Transportstrukturen genutzt. Durch den hinter dem
Oszillator-Ausgang eingebrachten Widerstand Rcurr von 10kΩ können somit Ströme zwischen
Lock-In
Oszillatorout
Eingang A
Eingang B
Masse
Rcurr
Abbildung 2.41: Schematische Darstellung der 4-Punkt-Schaltung.
0µA und 100µA erzeugt werden. Gemessen wird der Spannungsabfall zwischen den beiden Ein-
gangskanälen A und B des Lock-In-Verstärkers, welcher proportional zum Widerstand durch die
Mikrostruktur ist.
Detailliertere Beschreibungen des Kryostaten, des Magnetfeldsystems sowie der elektrischen
Messungen sind in [213] zu finden.
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2.8.4 Abbildung magnetischer Domänen in CrO2-Mikrostrukturen
Wie in den Abschnitten 2.4.2 und 2.6.3 gezeigt wurde, weisen die hier untersuchten CrO2(100)-
Filme aufgrund der magnetokristallinen Anisotropie eine ausgeprägte leichte magnetische Rich-
tung entlang der in-plane c-Achse auf. In Verbindung mit der Formanisotropie in Mikrostruk-
turen werden dadurch Ummagnetisierungsprozesse entlang der unterschiedlichen kristallogra-
phischen Richtungen maßgeblich beeinflusst. Verdeutlicht werden kann dies anhand magneti-
scher Untersuchungen an mikrostrukturierten CrO2-Streifen, die entweder parallel zur leichten
magnetischen Richtung (easy-Struktur) oder senkrecht dazu (hard-Struktur) verlaufen. Im ers-
ten Fall wirken beide Anisotropien in dieselbe Richtung und verstärken sich somit. Im zweiten
Fall stehen die beiden bevorzugten Magnetisierungsrichtungen, die durch die unterschiedlichen
magnetischen Anisotropien induziert werden, senkrecht zueinander.
In Abbildung 2.42 sind magnetische Rasterkraftmikroskopie (MFM)-Aufnahmen an 2µm
breiten Streifen dargestellt. Die Bilder zeigen die remanenten Magnetisierungszustände der Struk-
turen in Abhängigkeit der Orientierung der Streifen bezüglich der leichten Magnetisierungsach-
se des CrO2 sowie in Abhängigkeit der Vormagnetisierungsrichtung. Die MFM-Bilder wurden
aufgenommen, nachdem die Strukturen entlang der jeweils angegebenen Richtung des B-Felds
magnetisch gesättigt worden waren. Anschließend wurden die MFM-Messungen im Nullfeld
durchgeführt.
Der hell-dunkel Kontrast in den MFM-Aufnahmen entsteht durch die attraktive oder repulsive
Wechselwirkung der magnetischen Spitze mit magnetischen Streufeldern, die entweder aus der
Oberfläche heraus oder in die Oberfläche hinein zeigen (siehe dazu Abschnitt 1.4).
In Abbildung 2.42 a) und b) ist der CrO2-Streifen parallel zur magnetisch leichten Richtung
[001] ausgerichtet. In diesem Fall spielt es für die remanente Domänenkonfiguration keine Rol-
le, entlang welcher Richtung vormagnetisiert wurde. In beiden Fällen stellt sich im Nullfeld
eine homogene Magnetisierung parallel zum Streifen und parallel zu [001] ein. Dieser eindo-
mänige Zustand sowie die magnetischen Streufelder, die zum hell-dunkel Kontrast im Bereich
der Kerben führen, sind in der oberen schematischen Skizze in Abbildung 2.42 dargestellt. Die
Abbildungen 2.42 c) und d) zeigen die remanenten Magnetisierungszustände eines Streifens,
der senkrecht zu [001] ausgerichtet ist. Der in beiden Bildern deutlich zu erkennende helle und
dunkle Kontrast, der sich an den Rändern der Streifen regelmäßig abwechselt, wird durch an-
tiparallel zueinander ausgerichtete Streifendomänen erzeugt. In diesen Streifendomänen ist die
Magnetisierung jeweils parallel zur leichten Magnetisierungsachse, also entlang der c-Achse,
orientiert. Die dazugehörige Domänenkonfiguration ist in der unteren schematischen Skizze in
105
2 CrO2 - ein halbmetallischer Ferromagnet
[001]
B
a)
B
b)
2µm
B
c)
B
d)
2µm
Abbildung 2.42: MFM-Aufnahmen mikrostrukturierter Streifen der Breite 2µm.
a) Streifen und Vormagnetisierung parallel zu [001]. b) Streifen parallel zu [001],
Vormagnetisierung senkrecht zu [001]. c) Streifen senkrecht zu [001], Vormagne-
tisierung parallel zu [001]. d) Streifen und Vormagnetisierung senkrecht zu [001].
Die schematischen Skizzen erklären den hell-dunkel Kontrast durch magnetische
Streufelder in den MFM-Bildern. Die schwarzen Pfeile geben dabei die Richtung
der Magnetisierung an.
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Abbildung 2.42 dargestellt. Auffällig dabei ist, dass sich nach Vormagnetisierung entlang der
magnetisch leichten Richtung (c)) deutlich breitere Domänen ausbilden als für den Fall einer
Vormagnetisierung senkrecht dazu (d)). Vergleichbare Ergebnisse konnten auch Yu et al. [8]
und Thomas et al. [10] an mikrostrukturierten, rechteckigen Fe(110)-Elementen zeigen. Durch
Ausbilden der alternierenden Domänen wird in streifenförmigen magnetischen Systemen, bei
denen die magnetokristalline und die Formanisotropie senkrecht zueinander stehen, die freie
Energie minimiert [56]. Im Übergangsbereich jeweils zweier Streifendomänen bilden sich Do-
mänenwände aus, die – wenn es sich um in-plane Domänenwände handelt – Magnetisierungs-
komponenten sowohl parallel als auch antiparallel zum Streifen enthalten. Das Auftreten einer
größeren Anzahl an Streifendomänen nach Vormagnetisierung parallel zum Streifen kann somit
durch die Reduzierung des Zeeman-Energie-Terms aufgrund der parallelen Einstellung eines
Teils der magnetischen Momente in der Domänenwand bezüglich des äußeren Magnetfelds er-
klärt werden, die dann auch im Nullfeld bestehen bleibt.
Ein Ziel der Untersuchungen an den mikrostrukturierten CrO2Streifen ist es, durch Strompulse
einzelne magnetische Domänenwände gezielt zu manipulieren. Um präzise Aussagen über sol-
che Schaltprozesse machen zu können, sollte möglichst nur eine einzige Domänenwand beob-
achtet werden. Die oben beschriebenen MFM-Untersuchungen zeigen, dass es nur in Streifen,
die parallel zur leichten magnetischen Achse verlaufen, möglich ist, eine isolierte Domänen-
wand zu erzeugen. Aus diesem Grund wurden bei diesen Streifen die beiden Kerben erzeugt,
an denen die während eines Ummagnetisierungsprozesses durch den Streifen propagierende
Domänenwand gepinnt werden kann. Dass das Pinnen einer magnetischen Domänenwand in
Verengungen von CrO2-Mikrostrukturen möglich ist, zeigen die in den Abbildungen 2.43 a) -
d) dargestellten MFM-Aufnahmen. Die dort untersuchten nagelförmigen Teststrukturen wurden
mittels Focussed-Ion-Beam (FIB)-Technik in einen CrO2-Film geschrieben. Die Stege sind da-
bei entlang [001] ausgerichtet und weisen jeweils zwei Verengungen auf, die in diesem Fall durch
jeweils nur eine Kerbe erzeugt wurden. Die spitz zulaufenden Enden am oberen Bildrand sowie
die rechteckigen (6µm× 2µm) Enden an der gegenüberliegenden Seite der Stege gewährleis-
ten aufgrund der magnetischen Formanisotropie unterschiedliche Schaltfelder für die jeweiligen
Bereiche der Strukturen. Für die Untersuchungen der remanenten Magnetisierungskonfiguratio-
nen wurden die Strukturen zunächst in einem Magnetfeld von +1T entlang der Stege gesättigt.
Anschließend wurde das Feld auf 0T zurückgefahren und ein Gegenfeld angelegt. Die jeweilige
Stärke dieses Gegenfelds ist in den MFM-Bildern angegeben. Danach wurde das Feld wieder
auf 0T gefahren und die MFM-Messungen durchgeführt. Nach der Sättigung und auch nach
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[001]
B= -7,5mT
a)
B = -12,0mT
b)
B = -14,0mT
c)
B = -20,2mT
d)
B
+
-
e)
5µm
Abbildung 2.43: MFM-Aufnahmen remanenter Magnetisierungszustände in
CrO2-Mikrostrukturen. Die Stege unterschiedlicher Breite liegen parallel zur mag-
netisch leichten Richtung [001]. Die Strukturen wurden zunächst in B =+1T ge-
sättigt. Direkt anschließend wurde ein Gegenfeld von a) −7,5mT, b) −12,0mT,
c) −14,0mT und d) −20,2mT angelegt. Die weißen Pfeile in b) und d) geben die
Position von magnetischen Domänenwänden an. Abbildung e) erklärt schematisch
den hell-dunkel Kontrast durch magnetische Streufelder in den MFM-Bildern. Die
schwarzen Pfeile geben die Richtung der Magnetisierung an.
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Anlegen eines Gegenfelds von −7,5mT ergaben sich MFM-Bilder, die vergleichbar mit der in
Abbildung 2.43 a) gezeigten Aufnahme waren. Alle drei Strukturen weisen dabei einen hellen
Kontrast an der Spitze auf. Im weiteren Verlauf des Stegs folgen ein dunkler, ein heller, ein dunk-
ler und schließlich wieder ein heller Bereich. In den rechteckigen Strukturen am unteren Ende ist
die Struktur mit den alternierenden Domänen zu erkennen, wie sie in der Beschreibung der Ab-
bildungen 2.42 c) und d) erklärt wurde. Der sich abwechselnde hell-dunkel Kontrast im Bereich
der Kerben ist im oberen Teil der Abbildung 2.43 e) schematisch erklärt. Er lässt sich – wie schon
in den Abbildungen 2.42 a) und b) gezeigt – auf eine homogene Magnetisierungsverteilung zu-
rückführen. Wegen der Asymmetrien im Bereich der Kerben werden magnetische Streufelder
generiert, die abhängig von ihrer Richtung entweder durch einen dunklen oder hellen Kontrast
durch das MFM abgebildet werden. Anhand der MFM-Aufnahmen in Abbildung 2.43 a) ist
somit zu erkennen, dass alle drei Strukturen homogen entlang des Stegs magnetisiert sind, und
dass das Gegenfeld von−7,5mT nicht ausgereicht hat, um eine Struktur – zumindest teilweise –
umzumagnetisieren.
Abbildung 2.43 b) zeigt eine MFM-Aufnahme, nachdem ein Gegenfeld von −12,0mT ange-
legt wurde. Der breite Steg auf der rechten Seite des Bildes ist aufgrund der geringeren Forman-
isotropie in diesem Magnetfeld komplett ummagnetisiert worden. Zu erkennen ist diese Tatsache
an der Umkehrung des MFM-Kontrasts, wie er im unteren Teil der Abbildung 2.43 e) schema-
tisch dargestellt ist. Der weiße Pfeil in Abbildung 2.43 b) markiert einen Bereich des mittleren
Stegs, in dem zwei helle Bereiche aneinander grenzen. Hier sowie bei der in Abbildung 2.43 c)
markierten Stelle wird deutlich, dass ein Teil des Stegs ummagnetisiert worden ist, der andere
Teil jedoch noch in Richtung des Sättigungsfelds zeigt. Bei einem Gegenfeld von −20,2mT
(Abbildung 2.43 d)) sind alle drei Strukturen komplett ummagnetisiert worden. Durch das un-
terschiedliche Umschalten der einzelnen Bereiche der Stege bei bestimmten magnetischen Ge-
genfeldern ist es also möglich, an den künstlich eingebrachten Verengungen magnetische Do-
mänenwände zu erzeugen.
Zur Untersuchung von Domänenwänden in CrO2-Mikrostrukturen wurden MFM-Messungen
an streifenförmigen Strukturen durchgeführt. Streifen, die senkrecht zur leichten Magnetisie-
rungsachse des CrO2-Films ([001]) ausgerichtet sind, zeigen im remanenten Zustand eine Mag-
netisierungskonfiguration, die durch alternierende Streifendomänen bestimmt ist. In Streifen,
die parallel zur [001]-Richtung orientiert sind, bildet sich unabhängig von der Richtung der Vor-
magnetisierung ein eindomäniger Zustand aus. Weiterhin konnte gezeigt werden, dass in die
Streifen eingebrachte Kerben als Pinning-Zentren dienen, an denen magnetische Domänenwän-
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de festgehalten werden können.
2.8.5 Magnetotransportmessungen
Bei den Magnetotransportmessungen stellte sich heraus, dass die Kontaktierung der CrO2-Probe
mit Aluminium-Bonddrähten ein großes Problem darstellt. Untersuchungen der I-U-Kennlinie
zeigten, dass vermutlich aufgrund der isolierenden Cr2O3-Schicht auf der Oberfläche die Er-
zeugung eines metallischen Kontakts zwischen dem CrO2 und dem Aluminium erschwert wird.
Infolgedessen ist die Phasenverschiebung zwischen dem Referenz- und dem Messsignal des
Lock-In-Verstärkers stark frequenzabhängig. Bei den meisten Kontakten war es nur bei sehr ge-
ringen Modulationsfrequenzen des Lock-In-Verstärkers im Bereich von 20Hz bis 100Hz mög-
lich, Messungen mit einem guten Signal-Rausch-Verhältnis durchzuführen. Durch diesen nicht
optimalen Bondprozesses ist die stark schwankende Qualität der im Folgenden gezeigten Trans-
portmessungen zu erklären.
Temperaturabhängige Messungen zeigen, dass in CrO2-Strukturen verschiedene magnetoresisti-
ve Effekte zu beobachten sind. Bei tiefen Temperaturen wird der elektrische Transport durch das
in Abschnitt 2.4.5 beschriebene Intergrain-Tunneling (ITMR) bestimmt. Beim ITMR hängt der
elektrische Widerstand von der relativen Orientierung der Magnetisierungen einzelner CrO2-
Kristallite zueinander ab. Dabei resultiert eine Verkippung der Magnetisierungen benachbar-
ter Kristallite gegeneinander in einer Erhöhung des Widerstands. Bei höheren Temperaturen
wird der ITMR unterdrückt, und die magnetfeldinduzierten Änderungen des elektrischen Wi-
derstands sind auf den anisotropen Magnetwiderstand (AMR, aus dem Englischen: Anisotropic
MagnetoResistance) zurückzuführen. Der AMR resultiert aus der Anisotropie des elektrischen
Widerstands in Bezug auf den Winkel zwischen der Magnetisierung und der Stromrichtung. Bei
einer parallelen Einstellung der Magnetisierung zur Stromrichtung ist ein hoher Widerstand,
bei senkrechter Ausrichtung ein niedriger Widerstand zu verzeichnen. In Abbildung 2.44 sind
Rotationsscans an easy-Strukturen (a) und b)) und hard-Strukturen (c) und d)) bei zwei verschie-
denen Temperaturen dargestellt. Bei den Rotationsscans wird der elektrische Widerstand durch
die CrO2-Struktur als Funktion des Winkels zwischen Magnetfeld und Stromrichtung gemessen.
Da der Strom zwischen den Kontaktpads P1 und P2 (siehe dazu die Abbildungen 2.35 und 2.36)
fließt, entspricht die Ausrichtung des Stegs der Stromrichtung. Die Richtung des Magnetfelds
ist so definiert, dass es bei einem Winkel von 0° und 180° parallel zur leichten Magnetisierungs-
richtung des CrO2-Films (c-Achse), und bei 90° und 270° senkrecht dazu steht.
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Die Abbildung 2.44 a) zeigt einen Rotationsscan an einer easy-Struktur mit einer Stegbreite
von 2µm bei einer Temperatur von 4,2K. Dabei ist aufgrund des ITMR-Effekts der elektrische
Widerstand minimal, wenn das Magnetfeld parallel zur c-Achse verläuft. In diesem Fall wirken
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Abbildung 2.44: Rotationsscan an 2µm breiten Stegen mit einem Magnetfeld von
B = 125mT. a) easy-Struktur bei 4,2K. b) easy-Struktur bei 190K. Der lineare
Anstieg der Messkurve ist auf eine Temperaturdrift während der Messung zurück-
zuführen. c) hard-Struktur bei 4,2K. d) hard-Struktur bei 190K. Zusätzlich ange-
geben: Magnetfeldorientierung und Magnetisierungskonfiguration innerhalb des
Stegs bei den angezeigten Winkeln.
das magnetische Feld und die magnetokristalline Anisotropie des CrO2 in dieselbe Richtung,
wodurch die magnetischen Momente der einzelnen Kristallite parallel ausgerichtet werden. Wird
das Feld senkrecht zur c-Achse angelegt, wirkt die magnetokristalline Anisotropie der einzelnen
CrO2-Kristallite gegen das Magnetfeld, wodurch die magnetischen Momente leicht gegeneinan-
der verkippt werden. Dieser Sachverhalt wird in Abbildung 2.45 schematisch veranschaulicht.
Im Fall des senkrecht angelegten Magnetfelds ist der ITMR-Widerstand daher größer als für den
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c B c B
Abbildung 2.45: Einfluss der Formanisotro-
pie einzelner CrO2-Kristallite auf die resultie-
rende Sättigungsmagnetisierung bei Anlegen
eines Magnetfelds B parallel (links) und senk-
recht (rechts) zur in-plane c-Achse des CrO2-
Films.
parallelen Fall.
Bei der gleichen Struktur zeigt der Widerstand bei einer Temperatur von 190K einen inver-
tierten Verlauf (siehe Abbildung 2.44 b)). Der lineare Anstieg der Kurve ist auf Instabilitäten in
der Temperaturregelung zurückzuführen. Bei höheren Temperaturen bewirkt der AMR-Effekt,
dass der Widerstand minimal wird, wenn das Magnetfeld und somit die Magnetisierung des
CrO2 senkrecht zur c-Achse bzw. zur Ausrichtung des Stegs steht. Das Maximum wird hier-
bei erreicht, wenn die Magnetisierung parallel zur Stromrichtung orientiert ist. Dass diese In-
vertierung der Messkurven auf den temperaturabhängigen Übergang vom ITMR- zum AMR-
Effekt zurückzuführen ist, zeigt der Vergleich mit den Ergebnissen der Rotationsscans an einer
hard-Struktur mit einer Stegbreite von ebenfalls 2µm. Für tiefe Temperaturen (4,2K in Abbil-
dung 2.44 c)) wird das gleiche winkelabhängige Widerstandsverhalten gemessen wie im Fall
der easy-Struktur, obwohl die Stromrichtung im Vergleich zu Abbildung 2.44 a) um 90° gedreht
wurde. Dieser Verlauf invertiert sich bei der hard-Struktur bei höheren Temperaturen (190K in
Abbildung 2.44 d)) nicht. Der Vergleich der Abbildungen 2.44 b) und d) zeigt, dass bei hohen
Temperaturen magnetoresistive Effekte auf den AMR zurückzuführen sind. Rotationsscans bei
weiteren Temperaturen zeigen, dass der Übergang von dem Bereich, in dem der ITMR über-
wiegt, zu dem AMR-dominierten Bereich zwischen 80K und 120K liegt.
Darüber hinaus verdeutlichen die dargestellten Messungen den Einfluss der Formanisotropie
auf die Magnetisierungskonfiguration der CrO2-Strukturen. In Abbildung 2.44 a) ist deutlich
zu erkennen, dass die Maxima bei 90° bzw. 270° sehr scharf ausgebildet sind, wohingegen das
Minimum bei 180° verbreitert ist. Dies ist darauf zurückzuführen, dass eine 90° bzw. 270°-
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Orientierung der Magnetisierung sowohl aufgrund der Formanisotropie als auch der magneto-
kristallinen Anisotropie energetisch ungünstig ist. Im Fall der hard-Struktur (Abbildung 2.44 c))
sind die Maxima und das Minimum nahezu gleichartig ausgebildet, da hier die Formanisotropie
und die magnetokristalline Anisotropie senkrecht zueinander stehen.
Um weitere Aussagen über die verschiedenen Anisotropiebeiträge in CrO2-Mikrostrukturen
machen zu können, wurden die Ummagnetisierungsprozesse von sowohl easy- als auch hard-
Strukturen in Abhängigkeit der Orientierung des Magnetfelds zur Ausrichtung des Stegs un-
tersucht. Dazu wurden bei 4,2K magnetische Hysteresekurven aufgenommen, bei denen das
Magnetfeld unter verschiedenen Winkeln zwischen 0° und 90° bezüglich der c-Achse des CrO2
angelegt wurden. Abbildung 2.46 zeigt die Hysteresekurven einer easy-Struktur mit einer Mag-
netfeldorientierung von 0° bzw. 90°. Die jeweiligen Magnetisierungskonfigurationen während
des Ummagnetisierungsprozesses sind schematisch oberhalb der Hysteresekurven dargestellt.
Der in Abbildung 2.46 a) veranschaulichte Ummagnetisierungsprozess einer easy-Struktur, bei
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Abbildung 2.46: Hysteretisches Verhalten des Magnetwiderstands von CrO2-
Mikrostrukturen mit 2µm Stegbreite bei T = 4,2K. a) easy-Struktur mit Magnetfeld
parallel zum Steg. b) easy-Struktur mit Magnetfeld senkrecht zum Steg. Oberhalb
der Kurven sind die Magnetisierungskonfigurationen in den verschiedenen Phasen
des Ummagnetisierungsprozesses schematisch dargestellt.
dem das Magnetfeld parallel zum Steg angelegt wird, wird durch die scharfen Schaltprozesse
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bei etwa ±28mT bestimmt. Bei dieser Struktur sind die eingebrachten Kerben nicht tief genug,
dass daran Domänenwände gepinnt werden konnten. Im Unterschied zu dem später diskutier-
ten Ummagnetisierungsprozess, bei dem der Einfluss der Kerben durch ein zweifaches Schalten
ersichtlich ist (siehe Abbildung 2.50), verhält sich diese Struktur wie ein magnetischer Strei-
fen ohne künstlich erzeugte Asymmetrien, d. h. er weist einen einfachen Schaltvorgang auf.
Bis zu diesen Schaltfeldern (vgl. die schematisch dargestellten Magnetisierungskonfigurationen
1©, 2© und 3© in Abbildung 2.46 a)) bewirken zwar sowohl die magnetokristalline als auch die
Formanisotropie, dass die Magnetisierung die ursprüngliche Richtung beibehält. Jedoch können
mit abnehmendem Feld die Magnetisierungen benachbarter Kristallite leicht gegeneinander ver-
kippen, wodurch der kontinuierliche Anstieg des Widerstands erklärt werden kann. Nach dem
Umschaltprozess bei 4© liegt weiterhin diese Verkippung zwischen den Magnetisierungen ein-
zelner Kristallite vor. Mit zunehmendem Feld werden die magnetischen Momente parallel zum
Magnetfeld ausgerichtet, woraus die Abnahme des Widerstands bei 5© resultiert.
Die Messung mit einem senkrecht zum Steg der easy-Struktur angelegten Magnetfeld ist in
Abbildung 2.46 b) gezeigt. Die Tatsache, dass die Kurven für ein ansteigendes und ein abneh-
mendes Magnetfeld nicht übereinander liegen, ist darauf zurückzuführen, dass die Ausrichtung
der Probe bezüglich des externen Magnetfelds nur mit einer Genauigkeit von etwa ±4° mög-
lich ist. Ein hohes negatives Feld bewirkt eine Ausrichtung der Magnetisierung senkrecht zum
Steg 1© und somit auch senkrecht zur Richtung sowohl der magnetokristallinen als auch der
Formanisotropie. Diese beiden Anisotropiebeiträge bewirken bei abnehmendem Feld das Aus-
richten der Magnetisierung entlang des Stegs. Während dieses Prozesses liegt eine größere Ver-
kippung der magnetischen Momente zueinander vor, so dass der Widerstand in diesem Bereich
zunächst ansteigt 2©. Übersteigt der Beitrag der Anisotropien den des äußeren Felds, richtet sich
zunächst die Magnetisierung an den Rändern der Struktur parallel zur Seitenkante des Stegs
aus, während die magnetischen Momente im Inneren der Struktur noch entlang des Magnet-
felds orientiert sind. An diesem Punkt zeigt die Widerstandskurve das Maximum 3©. Wird das
Feld weiter erniedrigt, richten sich auch die magnetischen Momente innerhalb der Struktur pa-
rallel zur Magnetisierung am Rand aus, bis im Nullfeld aufgrund der parallelen Ausrichtung
aller magnetischen Momente das Widerstandsminimum 4© erreicht wird. Bei einer Erhöhung
des Magnetfelds in positiver Richtung erhöht sich der Widerstand, da zunächst nur die magne-
tischen Momente im Inneren der Struktur durch das Feld beeinflusst werden. Im Maximum 5©
wird der Einfluss der magnetokristallinen und der Formanisotropie vom Magnetfeld kompen-
siert, wodurch oberhalb diesen Felds auch die Magnetisierung am Rand des Streifens gedreht
werden kann. Dadurch nimmt im Bereich 6© der Widerstand wieder ab. Dass die Position der
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Abbildung 2.47: Magnetfeld Bkomp,
bei dem die Beiträge der magneto-
kristallinen und der Formanisotro-
pie überwunden werden, als Funktion
der Stegbreite. Bkomp entspricht dem
Maximum 5© in Abbildung 2.46 b)
(siehe dazu auch den Inset).
Maxima 3© und 5© durch das Zusammenspiel der magnetokristallinen und der Formanisotropie
bestimmt wird, zeigt Abbildung 2.47. Dort ist das Magnetfeld Bkomp, mit dem die Anisotropie-
beiträge kompensiert werden – d. h. die Position des Maximums 5© – als Funktion der Stegbreite
der CrO2-Struktur aufgetragen. Die für Abbildung 2.47 ausgewerteten Messungen wurden an ei-
ner anderen Probe mit anderer Schichtdicke durchgeführt als die aus Abbildung 2.46. Daher kön-
nen die absoluten Magnetfeldwerte in diesen beiden Abbildungen nicht miteinander verglichen
werden. Anhand Abbildung 2.47 wird deutlich, dass mit geringer Stegbreite höhere Magnetfel-
der nötig sind, um den Beitrag der magnetischen Anisotropien zu überwinden. Bei Stegen, die
breiter als 3µm sind, hat die Stegbreite und somit die Formanisotropie nur noch einen geringen
Einfluss auf den Wert von Bkomp. Das bedeutet, dass in diesem Bereich der Ummagnetisierungs-
prozess hauptsächlich durch die magnetokristalline Anisotropie bestimmt wird.
Im Fall der hard-Strukturen wirkt die Formanisotropie senkrecht zur magnetokristallinen An-
isotropie. Die daraus resultierenden Ummagnetisierungsvorgänge unterscheiden sich stark von
denen der easy-Strukturen. In den Abbildungen 2.48 a) und 2.49 a) sind Ummagnetisierungspro-
zesse einer 2µm breiten hard-Struktur sowohl senkrecht als auch parallel zum Steg dargestellt.
Während der Ummagnetisierungsprozess der easy-Struktur in Abbildung 2.46 a) und b) durch
scharfe Schaltprozesse bestimmt wurde, ist die Ummagnetisierung bei den hard-Strukturen durch
einen kontinuierlichen Verlauf zu beschreiben. Anhand Abbildung 2.42 c) und d) wurde gezeigt,
dass nach einer Vormagnetisierung sowohl senkrecht als auch parallel zum Steg im remanenten
Magnetisierungszustand einer hard-Struktur alternierende Streifendomänen vorliegen. Das be-
deutet, dass sich in Abbildung 2.48 a) das Magnetisierungsmuster von einer homogenen Magne-
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tisierung entlang der negativen Magnetfeldrichtung 1© in die Konfiguration alternierender Do-
mänen bei B = 0mT 2© ändern muss. Die Domänenstruktur hat zur Folge, dass beim Anlegen
eines äußeren Magnetfelds ein Teil der Magnetisierung innerhalb des Streifens antiparallel zum
Feld ausgerichtet ist. Diese antiparallel orientierten magnetischen Momente werden aufgrund
des ansteigenden positiven Felds von 2© nach 3© gegeneinander verkippt, wodurch der Anstieg
des Widerstands bis zum Maximum bei 3© zu erklären ist. Eine weitere Erhöhung des Felds
bewirkt das Umklappen der antiparallel zum positiven Feld ausgerichteten Momente 4©, was in
einem starken Abfall des Widerstands resultiert. Bei hohen positiven Feldern werden die mag-
netischen Momente parallel zueinander ausgerichtet, wodurch der Widerstand kontinuierlich
abnimmt 5©.
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Abbildung 2.48: a) Hysteretisches Verhalten des Magnetwiderstands von CrO2-
Mikrostrukturen mit 2µm Stegbreite bei T = 4,2K. hard-Struktur mit Magnetfeld
senkrecht zum Steg. Oberhalb der Kurve sind die Magnetisierungskonfigurationen
in den verschiedenen Phasen des Ummagnetisierungsprozesses schematisch dar-
gestellt. b) Schaltfeld BC bei hard-Strukturen mit senkrecht zum Steg angelegtem
Magnetfeld als Funktion der Stegbreite.
Der elektrische Widerstand zeigt bei dieser Messung bis zu seinem Maximum bei 3© einen
kontinuierlichen Verlauf. Selbst bei dem Übergang von der homogenen Magnetisierung bei 1©
zum Zustand alternierender Domänen bei 2©, bei dem viele Domänenwände innerhalb der Struk-
tur gebildet werden, ist keine abrupte Widerstandsänderung zu verzeichnen. Dadurch wird deut-
lich, dass es keinen signifikanten Beitrag vom Domänenwandwiderstand gibt, sondern dass der
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elektrische Widerstand durch die makroskopische Domänenkonfiguration in der Struktur be-
stimmt wird.
In den hard-Strukturen wirkt die Formanisotropie der Ausbildung alternierender Domänen
entgegen, da in diesem Fall die Magnetisierung jeweils senkrecht zur langen Achse des Stegs
orientiert ist. Durch Untersuchungen an Strukturen mit unterschiedlichen Stegbreiten wurde ge-
zeigt, dass in Stegen mit geringerer Breite aufgrund der erhöhten Formanisotropie das Schalten
vom Zustand alternierender Domänen in eine homogene Magnetisierungsverteilung 4© bei nied-
rigeren Magnetfeldern BC eintritt. Diese Ergebnisse sind in Abbildung 2.48 b) dargestellt.
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Abbildung 2.49: a) Hysteretisches Verhalten des Magnetwiderstands von CrO2-
Mikrostrukturen mit 2µm Stegbreite bei T = 4,2K. hard-Struktur mit Magnetfeld
parallel zum Steg. b) Vergrößerte Darstellung des Magnetfelbereichs −50mT –
50mT. Oberhalb der Kurven sind die Magnetisierungskonfigurationen in den ver-
schiedenen Phasen des Ummagnetisierungsprozesses schematisch dargestellt.
In Abbildung 2.49 a) ist eine Magnetwiderstandsmessung an einer hard-Struktur mit dem Mag-
netfeld parallel zum Steg gezeigt. Bei stark negativen Magnetfeldern ist die Magnetisierung
homogen entlang des Stegs, aber senkrecht zur Richtung der magnetokristallinen Anisotropie
ausgerichtet 1©. Wird das Feld auf B = 0T verringert, bilden sich – wie auch im Fall von Fel-
dern senkrecht zum Steg – im remanenten Fall alternierende Domänen aus 2©. Eine MFM-
Aufnahme eines solchen Magnetisierungszustands ist in Abbildung 2.42 d) gezeigt. Das Plateau
bei 2© resultiert daraus, dass der Beitrag der magnetokristallinen Anisotropie stärker ist als der
gemeinsame Beitrag der Formanisotropie und des äußeren Felds. Zur besseren Übersicht ist
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in Abbildung 2.49 b) dieser Bereich der Messkurve vergrößert dargestellt. Zur Erklärung des
Plateaus müssen die einzelnen Kristallite, aus denen der CrO2-Film besteht, betrachtet werden
(siehe Skizze in Abbildung 2.49 b)). Aufgrund der Formanisotropie existieren innerhalb der
einzelnen Kristallite magnetisch leichte Achsen, die um einen gewissen Winkel von der Rich-
tung der c-Achse und somit der makroskopischen leichten Magnetisierungsachse abweichen
können. Diese verschiedenen leichten Achsen sind durch die weißen Linien in der Skizze in
Abbildung 2.49 b) angedeutet. Der Übergang von einer homogenen Magnetisierungsverteilung
zum Muster der alternierenden Domänen beginnt zunächst damit, dass sich mit abnehmenden
Feld die Magnetisierungen der einzelnen Kristallite in Richtung ihrer magnetisch leichten Ach-
sen drehen (Punkte A©, B© und C©). Durch Minor-loop-Messungen konnte gezeigt werden, dass
der Ummagnetisierungsprozess bis zum Punkt C© reversibel ist. Erst ab Erreichen des Magnet-
felds B = 0mT liegt ein irreversibler Prozess vor, woraus resultiert, dass das Umklappen der
Magnetisierungen in die alternierenden Domänen im Bereich zwischen den Punkten C© und D©
erfolgt.
Erst durch Anlegen eines positiven Felds werden die magnetischen Momente aus der anti-
parallelen Konfiguration herausgedreht, wodurch der Widerstand sinkt ( 3© in Abbildung 2.49 a)
bzw. E© in Abbildung 2.49 b)). Bei einer weiteren Erhöhung des Felds wird die Magnetisierung
weiter in Richtung des Stegs gedreht, wobei sich bei 4© zunächst nur die magnetischen Momen-
te am Rand des Stegs parallel zur Seitenkante einstellen. Im Bereich sehr hoher Magnetfelder
werden auch die Momente im Inneren der Struktur durch das Feld ausgerichtet, wodurch der
Widerstand weiter sinkt 5©.
Um die gezielte Manipulation von Domänenwänden untersuchen zu können, muss zunächst
gewährleistet werden, dass magnetische Domänen gezielt an einer definierten Position der Mi-
krostruktur gepinnt werden können. Zu diesem Zweck wurden in die easy-Strukturen – wie die
SEM-Aufnahme in Abbildung 2.37 b) zeigt – Kerben eingebracht, die als Pinning-Zentrum für
die Domänenwände dienen. Eine weitere Voraussetzung für diese Untersuchungen besteht in
der Detektion magnetischer Domänenwände. Da mit dem zur Verfügung stehenden magneti-
schen Rasterkraftmikroskop nur Messungen bei Raumtemperatur durchgeführt werden können,
erfolgen die systematischen Domänenwanduntersuchungen ausschließlich anhand von Auswer-
tungen des magnetfeldabhängigen Widerstandsverhaltens der CrO2-Mikrostrukturen.
Dass es möglich ist, magnetische Domänenwände an einer Verengung zu generieren, wurde
in Abschnitt 2.8.4 anhand von MFM-Aufnahmen nachgewiesen. Dass die Existenz einzelner
gepinnter Domänenwände auch durch Magnetotransportmessungen nachgewiesen werden kann,
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zeigen die in Abbildung 2.50 dargestellten Ergebnisse an einer easy-Struktur mit einer Stegbreite
von 2µm. Die Messungen wurden alle bei 4,3K mit einem Magnetfeld entlang des Stegs und
somit auch parallel zur magnetisch leichten Achse des CrO2 durchgeführt. Der Strom wurde
über die Kontaktpads 1 und 2 eingespeist. Die Nummerierung der Pads entspricht dabei der in
Abbildung 2.35 a).
Die Detektion von Domänenwänden erfolgt dabei nicht über den AMR-Effekt, bei dem senk-
recht zur Stromrichtung orientierte Magnetisierungskomponenten innerhalb der Domänenwand
zu einer Erniedrigung des elektrischen Widerstands führen würden. Vielmehr wird durch die
durchgeführten Magnetotransportmessungen – wie anhand von Abbildung 2.44 verdeutlicht
wurde – der ITMR-Effekt gemessen. Dieser bewirkt, dass in Strukturen, in denen Domänen-
wände existieren, aufgrund der erhöhten magnetischen Unordnung der elektrische Widerstand
im Vergleich zu homogen magnetisierten Bereichen ansteigt.
Um die Position der gepinnten Domänenwand bestimmen zu können, wurde der Spannungs-
abfall zwischen verschiedenen Kontaktpads (3 - 6) gemessen. Die jeweils zum Spannungsabgriff
verwendeten Pads sind in den Abbildungen a) - d) dunkelgrau markiert.
Im Vergleich zu Abbildung 2.46 a), in der lediglich ein Schaltvorgang zu beobachten ist, weist
die Messkurve in Abbildung 2.50 a) zwei charakteristische Sprünge bei etwa ±13,5mT und
±50mT auf. Dies zeigt, dass sich der Ummagnetisierungsvorgang in dieser Struktur aufgrund
der Kerben in zwei Teilprozesse unterteilt. Dabei wird zunächst bei ±13,5mT eine Domänen-
wand erzeugt (Nukleation), die durch den Steg bis zu einem Pinning-Zentrum propagiert und
dort festgehalten wird. Ist das Magnetfeld groß genug (in diesem Fall ±50mT), dass das Pin-
ning-Potential überwunden werden kann (Depinning), wird die Domänenwand weiter durch den
Steg geschoben, wodurch die Mikrostruktur komplett ummagnetisiert wird.
Während in Abbildung 2.50 a) die zwei Schaltprozesse (Nukleation und Depinning-Prozess)
zu beobachten sind, zeigt der Widerstandsverlauf in Abbildung 2.50 d) lediglich einen Sprung
bei etwa ±50mT. Da die Messkurve in d) den elektrischen Widerstand zwischen den Kontakten
4 und 6 wiedergibt und in dieser Messkonfiguration der erste Schaltprozess bei etwa ±13,5mT
nicht beobachtet wird, müssen der Nukleations- und der Pinning/Depinning-Prozess außerhalb
dieses Bereichs, also zwischen den Kontakten 3 und 4, stattfinden. In den Abbildungen b) bzw.
c), in denen die Ergebnisse für die Messkonfigurationen 4 - 5 bzw. 3 - 5 gezeigt sind, können
jeweils beide Schaltvorgänge identifiziert werden. Wird die durch die Kerben eingebrachte Ver-
engung des Stegs als Pinning-Zentrum für die Domänenwand angenommen, so müsste in der
Messkonfiguration 3 - 5 (Abbildung 2.50 c)) lediglich der Schaltvorgang aufgrund der Domä-
nenwandnukleation bei etwa ±13,5mT zu beobachten sein. Da dies nicht der Fall ist, müssen
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Abbildung 2.50: Magnetotransportmessungen bei 4,3K an einer easy-Struktur mit
einer Stegbreite von 2µm. Das Magnetfeld wird entlang des Stegs angelegt. Der
Strom fließt zwischen den Kontakten 1 und 2. Die Kontakte, zwischen denen der
Spannungsabfall gemessen wird, sind jeweils dunkelgrau markiert.
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neben den Kerben weitere Asymmetrien als mögliche Pinning-Zentren für Domänenwände in
Betracht gezogen werden. Dazu können Defekte im CrO2-Film und insbesondere die ebenfalls
aus CrO2 bestehenden Zuleitungen zu den Kontaktpads zählen. Ein zusätzlicher Hinweis darauf,
dass neben der Verengung weitere Pinning-Zentren den Ummagnetisierungsprozess beeinflus-
sen, ist das zweifache Schalten der Magnetisierung bei etwa±50mT, das sich durch die Plateaus
in Abbildung 2.50 a) und d) ausdrückt.
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Abbildung 2.51: Schaltfelder einer easy-
Struktur mit einer Stegbreite von 2µm als
Funktion der Temperatur. Die Messungen er-
folgten mit derselben Kontaktkonfiguration,
wie sie in Abbildung 2.50 c) gezeigt ist.
Zur weiteren Untersuchung des zweifachen Schaltverhaltens wurde eine temperaturabhän-
gige Untersuchung der beiden Schaltfelder durchgeführt. Die in Abbildung 2.51 dargestellten
Ergebnisse zeigen, dass beide Schaltfelder mit ansteigender Temperatur sinken. Jedoch ist die
Temperaturabhängigkeit des Schaltprozesses bei höheren Magnetfeldern stärker als die des Pro-
zesses bei niedrigeren Feldern. Kläui et al. [55] zeigten anhand von Messungen an ringför-
migen Permalloy-Strukturen mit Kerben, dass Depinning-Prozesse stärker temperaturabhängig
sind als Nukleations-Prozesse. Diese Beobachtung wurde auf eine thermische Aktivierung bei
der Überwindung des Pinning-Potentials zurückgeführt. Der Vergleich der Untersuchungen an
den CrO2-Strukturen mit der Arbeit von Kläui et al. unterstützt die Aussage, dass sich der zwei-
fache Ummagnetisierungsvorgang der CrO2-Strukturen aus einem Domänenwand-Nukleations-
und einem anschließenden Depinning-Prozess zusammensetzt.
Magnetotransportmessungen an mikrostrukturierten CrO2-Strukturen zeigen, dass der Magnet-
widerstand bei tiefen Temperaturen durch den ITMR- und bei Temperaturen ab etwa 100K durch
den AMR-Effekt bestimmt wird. Domänenwandwiderstandsbeiträge konnten bei diesen Unter-
suchungen nicht beobachtet werden. Durch Messungen von Hysteresekurven bei tiefen Tempe-
raturen in Abhängigkeit der Streifenorientierung und der Magnetfeldrichtung wurden die Ein-
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flüsse der magnetokristallinen und der Formanisotropie auf das Ummagnetisierungsverhalten
der Mikrostrukturen untersucht. Die Existenz einzelner an Verengungen gepinnter Domänen-
wände kann durch die Magnetotransportmessungen nachgewiesen werden. Temperaturabhän-
gige Untersuchungen des Ummagnetisierungsverhaltens zeigen, dass das zweifache Schalten in
den Hysteresekurven auf einen Domänenwand-Nukleationsprozess in Verbindung mit einem bei
höheren Feldern folgenden Depinning-Prozess erklärt werden kann.
2.9 Manipulation magnetischer Domänenwände durch elektrische
Strompulse
Im vorangegangenen Abschnitt wurde gezeigt, dass einzelne magnetische Domänenwände in
mikrostrukturierten CrO2-Streifen gepinnt und durch Messung des elektrischen Widerstands der
Struktur detektiert werden können. Im Folgenden wird untersucht, welchen Einfluss elektrische
Strompulse, die durch die CrO2-Mikrostrukturen geschickt werden, sowohl auf die Domänen-
konfiguration als auch auf einzelne Domänenwände haben.
Um den Einfluss elektrischer Strompulse auf magnetische Domänenwände in CrO2-Mikrostruk-
turen zu untersuchen, wurden zunächst elektrische Pulse an Stege, die senkrecht zur leichten
Magnetisierungsachse des CrO2 verlaufen, angelegt. Diese hard-Strukturen weisen – wie in Ab-
schnitt 2.8.4 gezeigt – im remanenten Zustand alternierende Streifendomänen auf; das bedeutet,
dass im Nullfeld viele Domänenwände gebildet werden, die durch die Pulse beeinflusst werden
können. Die bei Raumtemperatur erstellte MFM-Aufnahme in Abbildung 2.52 a) zeigt diese
remanente Domänenkonfiguration in einer hard-Struktur mit einer Stegbreite von 1µm. Nach
Anlegen eines elektrischen Pulses der Höhe 26V und einer Pulsdauer von 10µs entlang des
Stegs wurde das in Abbildung 2.52 b) dargestellte, veränderte Domänenmuster aufgenommen.
Mit einem elektrischen Widerstand der Struktur von 4,84kΩ entspricht diese Spannung einer
Stromdichte von etwa 8,8 ·1010 A/m2. Bei niedrigeren Spannungen (5V und 10V) konnte keine
Veränderung der Domänenstruktur festgestellt werden. Erst ab einer Pulshöhe von 19V fand ei-
ne Beeinflussung der Magnetisierungsverteilung durch den Strom statt. Die daraus resultierende
kritische Stromdichte von jc = 6,5 ·1010 A/m2 ist um ein bis zwei Größenordnungen kleiner als
die in den Referenzen [182,199–203,207,208] ermittelten Werte von 1011 A/m2 bis 5 ·1012 A/m2.
In Abbildung 2.52 b) ist deutlich zu erkennen, dass sich die Anzahl der Domänen nach dem
elektrischen Puls im Vergleich zur Abbildung a) nahezu verdoppelt hat. Das bedeutet, dass durch
den elektrischen Puls neue Domänenwände generiert worden sind. Da durch eine stromindu-
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1µm
1 µm
a)
b)
[001]
Abbildung 2.52: MFM-Aufnahmen einer hard-Struktur mit einer Stegbreite von
1µm. a) Remanenter Magnetisierungszustand nach magnetischer Sättigung. b)
Domänenkonfiguration nach Anlegen eines elektrischen Pulses der Höhe 26V
( j = 8,8 ·1010 A/m2) mit einer Pulsdauer von 10µs. An dem durch den weiße Kas-
ten gekennzeichneten Bereich der Struktur ist eine Verdopplung der Domänenzahl
nach Anlegen des Pulses erkennbar.
zierte Propagation von Domänenwänden die Tendenz zur Annihilation der Wände eher erhöht
wird, sollten in diesem Fall nach einem Puls weniger Domänenwände in der Struktur vorhan-
den sein. Aufgrund dieses Ergebnisses muss davon ausgegangen werden, dass die Änderung
des Domänenmusters durch einen anderen Effekt verursacht wurde. Eine mögliche Erklärung
ist die Erwärmung des CrO2 über die Curie-Temperatur TC hinaus. In diesem Fall wird die Mi-
krostruktur durch den elektrischen Puls kurzzeitig vollständig entmagnetisiert. Nach Abkühlen
auf Temperaturen unterhalb TC erfolgt eine komplette Neuordnung der Magnetisierung, die in
der in Abbildung 2.52 b) gezeigten Domänenkonfiguration resultiert. Messungen des elektri-
schen Widerstands der untersuchten Mikrostruktur ergaben vor und nach Anlegen des Pulses
identische Werte. Daraus kann gefolgert werden, dass durch die Temperaturerhöhung lediglich
der Ferromagnetismus des CrO2 kurzzeitig zerstört wurde, aber keine dauerhafte Schädigung
des CrO2 stattgefunden hat.
In weiteren Untersuchungen wurde die Temperaturerhöhung der CrO2-Mikrostrukturen auf-
grund eines elektrischen Pulses quantitativ bestimmt. Dazu wurde zunächst eine Kalibrierungs-
messung durchgeführt, in der der elektrische Widerstand einer CrO2-Mikrostruktur als Funk-
tion der Temperatur aufgenommen wurde, welche über die Temperaturregelung innerhalb des
Kryostaten eingestellt wurde. Anhand dieser Kalibrierungskurve kann über die Messung des
elektrischen Widerstands eindeutig die Temperatur innerhalb der Struktur bestimmt werden.
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Die Temperaturerhöhung innerhalb der CrO2-Strukturen aufgrund von elektrischen Strom-
pulsen wurde in Abhängigkeit verschiedener Umgebungstemperaturen bestimmt. Nach Stabili-
sierung dieser Temperatur im Kryostaten wurden einzelne elektrische Pulse (Pulsdauer 10µs)
unterschiedlicher Stromstärke an die Struktur angelegt und zeitgleich über Messungen des elek-
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Abbildung 2.53: a) Erhöhung der Temperatur einer CrO2-Struktur mit einer Steg-
breite von 5µm durch Anlegen von Strompulsen (Pulsdauer 10µs) unterschiedlicher
Stromstärken. b) Dieselbe Messung wie in a), wobei die Stromstärke des Pulses in
die eingekoppelte Leistung umgerechnet wurde. Die Temperaturangaben neben den
Messkurven in a) und b) beziehen sich auf die vor den jeweiligen Messungen ein-
gestellte Proben-Temperatur.
trischen Widerstands die Temperatur während dieses Pulses bestimmt. Diese Ergebnisse sind
in Abbildung 2.53 a) dargestellt. Die an der oberen Achse angegebene Stromdichte wurde da-
bei aus der Stromstärke des Pulses, der Breite der untersuchten Struktur (5µm) und der Dicke
des CrO2-Films (60nm) berechnet. Es ist deutlich zu erkennen, dass für alle Umgebungstem-
peraturen eine Erhöhung der CrO2-Temperatur mit zunehmender Stromstärke bzw. -dichte des
Pulses erfolgt. Die Tatsache, dass bei gleicher Stromstärke für hohe Umgebungstemperaturen
eine stärkere Temperaturerhöhung zu verzeichnen ist als für niedrige, ist durch den starken An-
stieg des elektrischen Widerstands von CrO2 mit zunehmender Temperatur zu erklären. Die-
ser Zusammenhang wird deutlich, wenn die Temperaturerhöhung, die ein elektrischer Puls im
CrO2 erzeugt, gegen die in die Strukturen eingekoppelte Leistung aufgetragen wird. In Abbil-
dung 2.53 b) ist für alle Ausgangstemperaturen ein linearer Anstieg der CrO2-Temperatur mit
der eingekoppelten Leistung zu erkennen.
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Im Fall einer Ausgangstemperatur von 250K erhöht sich durch einen Strompuls der Stärke
6,4mA und einer Pulsdauer von 10µs die Temperatur innerhalb der CrO2-Struktur auf 325K.
Dies entspricht einer Stromdichte von 2,1·1010 A/m2. Durch Untersuchungen an Py-Ringen [201]
und streifenförmigen Strukturen aus dem Spin-Valve-System CoO/Co/Cu/NiFe [208] wurden
kritische Stromdichten jc, bei denen Domänenwände aus einem gepinnten Zustand gelöst wur-
den, von 5 ·1012 A/m2 und 1 ·1011 A/m2 ermittelt. Um in den hier untersuchten CrO2-Strukturen
kritische Stromdichten in dieser Größenordnung zu erreichen, müssten Strompulse der Stär-
ke 30mA bis 300mA angelegt werden, was nach Abbildung 2.53 bei Umgebungstemperatu-
ren größer als 100K in einer drastischen Erwärmung der Mikrostrukturen weit über die Curie-
Temperatur des CrO2 von etwa 390K resultieren würde.
Das bedeutet, dass Untersuchungen des Einflusses von elektrischen Strompulsen auf Domä-
nenwände in CrO2-Mikrostrukturen bei Raumtemperatur aufgrund der starken Aufheizung des
Materials durch eben diese Ströme nicht möglich sind. Für Umgebungstemperaturen von 50K
zeigt der Verlauf in Abbildung 2.53 eine weniger starke Abhängigkeit der CrO2-Temperatur von
der Stromstärke, da bei tiefen Temperaturen der elektrische Widerstand des CrO2 kleiner ist als
bei höheren. Daher können hier Strompulse angelegt werden, ohne dass die Curie-Temperatur
des CrO2 überschritten wird. Somit sollte es möglich sein, den Einfluss von elektrischen Pulsen
auf Domänenwände bei tiefen Temperaturen durch Magnetotransportmessungen zu untersuchen.
Diese Experimente wurden an der easy-Struktur mit einer Stegbreite von 2µm durchgeführt, die
das in Abbildung 2.50 c) dargestellte, zweifache magnetische Schaltverhalten aufweist. Wie
auch für die Messungen, die in Abbildung 2.50 c) gezeigt sind, wurden für diese Untersuchun-
gen die Kontakte 3 und 5 verwendet.
Zunächst wurde eine Domänenwand innerhalb des Stegs erzeugt, indem das Magnetfeld von
−125mT bis +25mT gefahren wurde, so dass der erste Umschaltprozess bei etwa +13,5mT
erfolgen konnte. Anschließend wurde ein elektrischer Puls der Pulslänge 10µs an die Struktur
angelegt und direkt danach die Magnetotransportmessung bis +70mT fortgesetzt. Diese Mes-
sungen zeigen, dass das zweite Schalten – also der Depinning-Prozess der Domänenwand – im
Fall höherer Stromstärken bei niedrigeren Magnetfeldern stattfindet. Dass diese Abnahme der
Schaltfelder aber nicht auf ein strominduziertes Schalten der Magnetisierung, sondern ebenfalls
auf eine Temperaturerhöhung zurückzuführen ist, zeigt der Vergleich dieser Ergebnisse mit den
temperaturabhängigen Untersuchungen der Schaltfelder aus Abbildung 2.51. Aus Gründen der
Übersichtlichkeit sind die Depinning-Schaltfelder aus diesen Untersuchungen noch einmal in
Abbildung 2.54 als offene Symbole dargestellt. Die geschlossenen Symbole zeigen die Depin-
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Abbildung 2.54: Abnahme des Depinning-Schaltfelds als Funktion der Proben-
temperatur (offene Symbole) und als Funktion der Temperaturänderung als Folge
von angelegten elektrischen Pulsen (geschlossene Symbole).
ning-Felder in Abhängigkeit der Stromstärke der elektrischen Pulse, die für die hier gezeigte
Darstellung über das oben beschriebene Verfahren in Temperaturwerte umgerechnet worden ist.
Es ist deutlich zu erkennen, dass beide Kurven innerhalb der Fehlerbalken nahezu einen iden-
tischen Verlauf aufweisen. Das zeigt, dass auch im Fall tiefer Temperaturen die erreichbare
Stromdichte nicht ausreicht, um einen Depinning-Prozess auszulösen. Viel mehr ist auch hier
die Erhöhung der Temperatur des CrO2 aufgrund des elektrischen Strompulses für die Erniedri-
gung des Pinning-Potentials der Domänenwand verantwortlich.
Durch MFM-Messungen bei Raumtemperatur konnte eine Beeinflussung der Domänenstruktur
in CrO2-Streifen aufgrund von elektrischen Strompulsen gezeigt werden. Die kritische Strom-
dichte wurde dabei zu etwa 6,5 ·1010 A/m2 ermittelt. Diese Manipulation der Domänenstruktur
erfolgt jedoch nicht aufgrund von Spin Torque-Effekten, sondern liegt in der Aufheizung des
CrO2 über seine Curie-Temperatur durch den elektrischen Strom begründet. Auch die Verringe-
rung der Schaltfelder in magnetischen Hysteresekurven durch angelegte elektrische Pulse sind
auf die Temperaturerhöhung und der damit verbundenen Erniedrigung der Pinning-Potentiale
von magnetischen Domänenwänden zurückzuführen.
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Im Rahmen dieser Arbeit wurden epitaktische Fe(110)-Mikroelemente hinsichtlich ihrer form-
abhängigen remanenten Magnetisierungskonfigurationen untersucht. Dabei wurde die Frage ge-
klärt, ob es durch gezielte Anpassung der Form der Elemente möglich ist, unabhängig von der
Richtung der Vormagnetisierung einen kollektiven eindomänigen remanenten Zustand zu erzeu-
gen. Desweiteren wurde der Herstellungsprozess dünner epitaktischer CrO2(100)-Filme dahin-
gehend optimiert, dass auf ihrer Basis sowohl magnetische Tunnelsysteme als auch mikrostruk-
turierte Transportstrukturen zur Untersuchung einer möglichen strominduzierten Manipulation
von magnetischen Domänenwänden hergestellt werden können.
Die in Kapitel 1 vorgestellten Arbeiten an Fe(110)-Elementen erfolgten über MFM-Untersu-
chungen in Verbindung mit mikromagnetischen Simulationen. Dazu wurden Rechtecke und
abgeschnittene Ellipsen mit unterschiedlichen lateralen Abmessungen in epitaktische Fe(110)-
Filme mikrostrukturiert. Durch Ausrichtung der langen Elementachse parallel zur leichten Mag-
netisierungsrichtung des Fe(110)-Films wurde ein konstruktives Zusammenspiel der magne-
tokristallinen und der Formanisotropie erreicht. Anhand der MFM-Messungen wurde gezeigt,
dass nach einer Vormagnetisierung der Elemente senkrecht zur magnetisch leichten Achse bei
keiner untersuchten Elementform ein kollektiver eindomäniger Magnetisierungszustand erzeugt
werden kann. Die mikromagnetischen Simulationen ergaben, dass die Ausbildung sogenannter
dipolartiger Zustände durch die Rauigkeit der Seitenränder sowie durch strukturelle oder mag-
netische Defekte im Inneren der Elemente stark unterdrückt wird. Schon geringe Abweichungen
im Winkel der Vormagnetisierung von wenigen Grad bezüglich der senkrechten Ausrichtung re-
sultieren jedoch in einer kollektiven Ausbildung eindomäniger Dipolzustände aller untersuchten
Elemente.
In Kapitel 2 wurden dünne epitaktische Filme des halbmetallischen Ferromagneten CrO2(100)
hinsichtlich ihrer physikalischen Eigenschaften sowie in Bezug auf den Einsatz in potentiellen
spin- und magnetoelektronischen Anwendungen untersucht.
Dazu wurden epitaktische CrO2(100)-Filme mit zwei unterschiedlichen Chemical Vapor De-
position (CVD)-Verfahren auf TiO2(100)-Substraten abgeschieden. Dabei wurde zum Einen fes-
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tes CrO3 und zum Anderen flüssiges Chromylchlorid (CrO2Cl2) als Ausgangsmaterial (Precur-
sor) für den jeweiligen Depositionsprozess verwendet.
Durch Röntgendiffraktometrie in der Θ-2Θ-Geometrie konnte für beide Precursor-Prozesse
ein phasenreines (100)-orientiertes Wachstum der CrO2-Schichten nachgewiesen werden. Un-
tersuchungen durch Rastertunnel- und Rasterkraftmikroskopie zeigen, dass das Wachstum der
CrO2-Filme durch die Bildung epitaktischer pyramidialer Inseln in Form von Rechtecken er-
folgt, deren lange Kante bevorzugt parallel zur in-plane c-Achse orientiert ist. Durch Vorbe-
handlung der Substrate mit Flusssäure sowie durch Optimierung der Prozessparameter kann die
peak-to-peak-Rauigkeit der Filmoberfläche bei beiden Depositionsverfahren von anfangs 25nm
auf unter 6nm reduziert werden. Dabei weisen die Filme, die mittels des CrO2Cl2-Verfahrens
hergestellt wurden, eine etwas geringere rms-Rauigkeit (∼ 0,5nm) auf als die Filme aus dem
CrO3-Verfahren (∼ 0,7nm).
Die magnetischen Eigenschaften der CrO2-Filme wurden mittels SQUID- und magnetoop-
tischen Kerr-Messungen (MOKE) untersucht. Die MOKE-Messungen zeigten, dass die CrO2-
Filme aufgrund der magnetokristallinen Anisotropie eine ausgeprägte leichte Magnetisierungs-
richtung entlang der in-plane c-Achse und eine harte Magnetisierungsrichtung entlang der in-
plane a-Achse aufweisen. Mittels SQUID-Messungen konnte das typische M(T )-Verhalten ferro-
magnetischer Materialien nachgewiesen werden. Die Curie-Temperatur der im Rahmen dieser
Arbeit hergestellten CrO2-Filme lag bei etwa 385K. Weiterhin wurde gezeigt, dass die Koerzi-
tivfelder entlang der leichten Magnetisierungsrichtung sowohl stark mit der Temperatur als auch
mit der Schichtdicke der CrO2-Filme skalieren.
Durch spinaufgelöste Photoelektronenspektroskopie konnte eine Spinpolarisation der CrO2-
Filme von P= (+90±10)% an der Fermi-Kante bei Raumtemperatur gemessen werden. Dieser
hohe Wert stimmt mit dem theoretisch vorhergesagten halbmetallischen Charakter von CrO2
überein. Dabei ist es von großer Bedeutung, dass die natürliche Cr2O3-Schicht, die sich auf
der CrO2-Oberfläche bildet, durch Sputterprozesse entfernt werden muss, bevor die maximale
Spinpolarisation gemessen werden kann.
In Kooperation mit dem IBM Almaden Research Center in San Jose, Kalifornien, wurden
magnetische Tunnelzellen auf der Basis einer epitaktischen CrO2(100)-Bottomelektrode her-
gestellt und charakterisiert. Als Barriere diente dabei MgO und als Topelektrode gesputter-
tes CoFe. Die TMR-Messungen an diesen Systemen ergaben sowohl positive als auch nega-
tive TMR-Werte mit maximalen Beträgen von etwa 7%. Das wechselnde Vorzeichen bei den
Messungen an unterschiedlichen Strukturen wird auf die Existenz und die physikalischen Ei-
genschaften der Cr2O3-Schicht zurückgeführt, die sich auf dem CrO2-Film vor Aufbringen der
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MgO-Barriere gebildet hat. Da der TMR-Effekt bei Temperaturen weit unterhalb der Curie-
Temperaturen von CrO2 und CoFe verschwindet, muss davon ausgegangen werden, dass die
Tunnelprozesse durch einen stark temperaturabhängigen Spin-Flip-Prozess gestört werden, der
ebenfalls auf die Cr2O3-Schicht zurückzuführen ist.
Um den Einfluss der hohen Spinpolarisation von CrO2 auf die TMR-Werte in Tunnelstruktu-
ren mit einer CrO2-Bottomelektrode direkt und systematisch untersuchen zu können, ist es von
großer Bedeutung, die Messung der Spinpolarisation in-situ mit dem anschließenden Präpara-
tionsprozess des Tunnelsystems zu verbinden. Auf diese Weise kann zunächst durch Sputtern
die natürliche Cr2O3-Schicht entfernt werden, bis die maximale Spinpolarisation an der CrO2-
Oberfläche vorliegt. Anschließend können die Tunnelbarriere und die Topelektrode direkt auf
die CrO2-Schicht aufgebracht werden. Dadurch kann eine maximale Spinpolarisation an der
Grenzfläche zwischen CrO2 und der Tunnelbarriere gewährleistet werden, ohne dass die Cr2O3-
Schicht zum Einen die effektive Spinpolarisation an der Grenzfläche CrO2/MgO reduziert und
zum Anderen den Tunnelprozess durch Spin-Flip-Prozesse beeinflusst.
Durch Magnetotransportmessungen an mikrostrukturierten CrO2(100)-Streifen wurde zum
Einen das Wechselspiel zwischen magnetokristalliner und Formanisotropie und zum Anderen
die Ausbildung von magnetischen Domänenwänden sowie die Möglichkeit der Manipulation
dieser durch elektrische Strompulse untersucht. Dabei zeigt sich, dass der Magnetwiderstand
bei tiefen Temperaturen durch das Intergrain-Tunneling und bei Temperaturen höher als 120K
vor allem durch den AMR-Effekt bestimmt wird. In die mikrostrukturierten Streifen eingebrachte
Kerben wirken als attraktive Pinning-Zentren, an denen magnetische Domänenwände festgehal-
ten werden können. Die gepinnten Domänenwände können sowohl durch MFM- als auch durch
Magnetotransportmessungen nachgewiesen werden.
Die gezielte Manipulation von magnetischen Domänenwänden durch elektrischen Strompulse
konnte weder durch magnetische Rasterkraftmikroskopie (MFM)-Untersuchungen noch durch
Magnetotransportmessungen beobachtet werden. Messungen der Temperaturerhöhung des CrO2
in Abhängigkeit des angelegten Stroms zeigen, dass – ausgehend von Raumtemperatur – CrO2
durch Stromdichten von schon etwa 1010 A/m2 über seine Curie-Temperatur von 385K erwärmt
wird. Auch bei tiefen Temperaturen wurde das durch Strompulse veränderte Schaltverhalten
mikrostrukturierter CrO2-Streifen nicht auf Spin Torque-Effekte, sondern auf die temperaturab-
hängigen Nukleations- und Depinning-Potentiale zurückgeführt.
Die Arbeiten an Chromdioxid zeigen, dass CrO2 zum Einen ein interessantes Material für die
Grundlagenforschung zur Untersuchung der physikalischen Eigenschaften von halbmetallischen
Ferromagneten darstellt und zum Anderen als Beispiel für hochspinpolarisierte Materialien in
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spin- und magnetoelektronischen Anwendungen dienen kann.
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